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Abstract 
Erstmalig wird das Forschungsziel, für Magnesiumfeinblech einen experimentell validierten, 
gefüge- und mechanismenbasierten Parametersatz für die numerische Verformungs- und 
Schädigungssimulation unter Berücksichtigung der anisotropen Verfestigung zu ermitteln, er-
reicht. Damit wird dem ansteigenden Bedarf anwendungsrelevanter Werkstoffmodelle für die 
Entwicklung von Mg-Blechbauteilen entgegengekommen. Besonders die Formulierung von 
gekoppelten Schädigungsmodellen scheitert bis jetzt an der lückenhaften experimentellen Er-
mittlung von Schädigungsparametern. Daher sieht die vorliegende Arbeit vor, ein numerisches 
Modell für die Anwendung in der FEM-Simulation zur Verfügung zu stellen. Es wurden spe-
ziell für Feinblech relevante Charakterisierungsmethoden für die Parametrisierung eines ge-
koppelten Schädigungsmodells unter Berücksichtigung der Orthotropie eingesetzt. Die An-
wendung erfolgte anhand von 1,0 mm dünnem AZ31 Feinblech eines über das Gießwalzver-





For the first time the research goal of determining an experimentally validated, microstructure- 
and mechanism-based parameter set for the numerical deformation and damage simulation 
under consideration of anisotropic hardening has been achieved for magnesium thin sheet. 
This will meet the increasing demand for application-relevant material models for the devel-
opment of Mg sheet metal components. In particular, the formulation of coupled damage mod-
els has so far failed due to the incomplete experimental determination of damage parameters. 
Therefore, the present thesis provides a numerical model for the application in FEM simula-
tion. Characterization methods relevant for thin sheet metal were used for the parameteriza-
tion of a coupled damage model under consideration of the orthotropy. The application was 
based on 1.0 mm thin AZ31 sheet metal of a coil produced by the twin-roll casting process 
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1 Einleitung 
Die Entwicklung und Optimierung von Prozesstechnologien ohne den Einsatz mathematischer 
Formulierungen und Finite-Elemente-Methoden (FEM) ist heutzutage nicht mehr vorstellbar. 
Im Bereich der Umformtechnik sind insbesondere nichtlineare Materialgesetze für die Abbil-
dung des Fließverhaltens mit einer hohen Genauigkeit von großer Bedeutung. Zunehmend 
verlangen komplexe Bauteilgeometrien an die Grenzen der Umformbarkeit von metallischen 
Werkstoffen zu gehen, was in der Folge bedeutet, dass Materialmodelle für die FEM-Simula-
tion entsprechend präzise sein müssen. Durch die Umformsimulation lässt sich der Zeit- und 
Kostenaufwand in der Bauteil- und Prozessentwicklung stark reduzieren. Daher haben präzise 
Materialmodelle einen gewaltigen Stellenwert, bspw. für Blechbauteile in der Automobilin-
dustrie. Sie liefern einem Entwicklungsingenieur die notwendige numerische Beschreibung 
von physikalischen und mechanischen Eigenschaften einsetzfähiger Werkstoffe. 
Für Blechumformprozesse enthalten Materialmodelle im Normalfall das Ver- und Entfesti-
gungsverhalten, die ebene Anisotropie sowie ein Schädigungskriterium für eine Legierung mit 
definiertem Ausgangszustand in Abhängigkeit der Prozessparameter Temperatur und Ge-
schwindigkeit. Das geschieht u. a. in Form von Tabellen, aber vor allem mithilfe von mathe-
matischen Modellen. Die Modelle können phänomenologischer oder physikalischer Natur sein, 
jedoch ist der Komplexitätsgrad und die Abbildungsgenauigkeit im Wesentlichen von dem 
Einsatzgebiet, der Nachfrage und dem Entwicklungsstand des jeweiligen Blechwerkstoffes ab-
hängig. Magnesiumblechwerkstoffe stellen im Vergleich zu Stahl und Aluminiumlegierungen 
ein erst wieder jüngst nachgefragtes Erzeugnis dar, weswegen die Materialmodelle aktuell nur 
überschlägliche Berechnungen zulassen. 
Die vorliegende Arbeit setzt an dieser Stelle an, mit der Zielsetzung ein umfassendes Ma-
terialmodell für ein Feinblech der Magnesiumlegierung AZ31 gefüge- und mechanismenba-
siert zu formulieren. Dieses Modell setzt sich aus dem temperatur- und geschwindigkeitsab-
hängigen orthotropen Fließverhalten, dem anisotropen Verfestigungsverhalten und der 
Zerrüttung des Werkstoffs aufgrund duktiler Schädigungsprozesse zusammen. Der Stand der 
Technik zeigt auf, dass es für den Fall von AZ31 Feinblech noch einige Lücken gibt in Bezug 
auf die experimentelle Charakterisierung sowie umfassende Materialmodelle für die Anwen-
dung mit komplexen Spannungs- und Dehnungszuständen. 
Das Umformen von Magnesium setzt in der Regel voraus, dass das Bauteil und die Werk-
zeuge erwärmt werden müssen. Weil das in der Praxis mit dünnen Blechen schwer realisierbar 
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ist, besteht aktuell auch die Forderung mithilfe von exakten Materialmodellen den Fall niedri-
ger Temperaturen berücksichtigen zu können, wobei gleichzeitig eine besondere Notwendig-
keit für eine geschlossene Formulierung besteht, die auch den Übergangsbereich zwischen ho-
hen und niedrigen Temperaturen exakt abbilden kann. Fundiert entwickelte experimentelle 
Simulationen und deren Auswertung bilden die Grundlage eines exakt parametrisierten Ma-
terialmodells. Aus diesem Grund werden in den vorliegenden Untersuchungen erneuerte Aus-
wertemethoden dargelegt, die eine hohe Präzision in der Quantifizierung der numerisch mo-
dellierten Vorgänge bieten. Es werden die Temperaturen von Raumtemperatur bis 350 °C und 
Umformgeschwindigkeiten von 0,01 s-1 bis 1 s-1 betrachtet. 
Der Untersuchungswerkstoff wurde über das Gießwalzverfahren endabmessungsnah her-
gestellt und anschließend in wenigen Stichen auf 1,0 mm warmgewalzt. Das Blech besitzt die 
besondere Charakteristik der hexagonal dichtest gepackten Kristallgitterstruktur mit scharfer 
Basaltextur, vollständig rekristallisiertem Feinkorngefüge und homogen verteilten Ausschei-
dungen. Forschungsfragen, die in der vorliegenden Arbeit beantwortet werden, sind:  
• Welche Versuche sind für Feinblech nötig, um Modellparameter zu identifizieren, mit 
deren Hilfe das Fließverhalten, das anisotrope Verfestigungsverhalten und die duktilen 
Schädigungsprozesse modelliert werden können? 
• Wie ändern sich die Umformeigenschaften vor dem Hintergrund der verfahrensbeding-
ten Einflüsse des Spannungszustands, der Temperatur und der Umformgeschwindig-
keit? 
• Welche mikromechanischen Mechanismen treten bei einer in situ Zugprüfung im Ras-
terelektronenmikroskop in Erscheinung und wie beeinflussen diese die Textur-evolu-
tion? 
• Welche Mechanismen stehen hinter der duktilen Schädigung des hexagonalen Untersu-
chungswerkstoffs? 
Ein großer Teil der Arbeit widmet sich der Ermittlung geeigneter Modellparameter zur lokalen 
Vorhersage von mechanischen Eigenschaften und Schädigung unter verschiedenen mehrach-
sigen Beanspruchungen. Es wird die Hypothese formuliert, dass eine angepasste Kombination 
der Modelle nach GURSON, TVERGAARD und NEEDLEMAN (GTN-Modell) geeignet ist, mithilfe 
eines modifizierten Freiberger Fließkurvenansatzes und einem erweiterten HILL‘48-Modells 
das komplizierte Verformungs- und Schädigungsverhalten von AZ31 Feinblech mit hoher Ge-
nauigkeit zu beschreiben. Dieses ist zuletzt mithilfe von FEM-Simulationen des Flachzugver-
suches, des Kreuzzugversuches mit neuentwickelter Probengeometrie und des NAKAJIMA Tie-
fungsversuches erfolgreich validiert worden. 
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2 Grundlagen und Stand der Forschung 
2.1 Magnesium und seine Legierungen 
Magnesium (Mg) ist das dritthäufigste metallische Element in der Erdkruste, größtenteils als 
Mineral im Meereswasser gelöst und daher nahezu unbegrenzt verfügbar. Primärmagnesium 
wird vorwiegend über die thermische Reduktion von Magnesiumoxid (der sog. PIDGEON-Pro-
zess) oder die Elektrolyse von schmelzflüssigen Magnesiumchlorid aus dem Meerwasser ge-
wonnen [1]. Der Schmelzpunkt von reinem Mg liegt bei ca. 650 °C und hat je nach Reinheits-
grad bei Raumtemperatur eine Zugfestigkeit  von ca. 100 MPa, eine Bruchdehnung  von 
4‒6 % und ein Elastizitätsmodul  von 45 GPa [2]. In Form seiner Legierungen weist Mg als 
Konstruktionswerkstoff gute Gießbarkeit, Zerspanbarkeit, Schweißbarkeit, Recyclierbarkeit 
und eine hohe spezifische Festigkeit auf, welche auf Grund der geringen Dichte   von 
1,74 g/cm3 bevorzugt im Leichtbau Anwendung findet. Mg wurde im ersten und zweiten Welt-
krieg weitläufig genutzt, jedoch schwand dieser Nutzen sobald das Interesse der Metallindust-
rie, des Flug- und Fahrzeugbaus sowie des Militärs nachließ. Magnesiumflachprodukte werden 
heutzutage in Strukturteilen der Luft- und Raumfahrt, der Elektrotechnik, in Sportgeräten und 
in gesonderten Bereichen der Automobilindustrie eingesetzt. Die Automobil- und Luftfahrtin-
dustrien gelten als größter Antrieb für die Weiterentwicklung von Magnesiumwerkstoffen [3]. 
Durch die Zugabe von Legierungselementen werden Guss- und Knetlegierungen mit ihren 
spezifischen Eigenschaften hergestellt. Gusslegierungen sind durch eine verbesserte Gießbar-
keit und Formfüllung charakterisiert, während eine gehobene Umformbarkeit wichtig für 
Knetlegierungen ist. So werden z. B. Mg-Aluminium(Al)-Zink(Zn)-Legierungen mit einem ge-
ringeren Anteil Al (2‒6 Ma.-%) zu Knetlegierungen verarbeitet und etwas mehr Al (7‒9 Ma.-%) 
wird für Gusslegierungen zulegiert [4]. Es gibt keine verbindliche internationale Standardbe-
zeichnung für Magnesiumlegierungen, die Kennzeichnung nach der ASTM (engl. American 
Society for Testing and Materials) ist jedoch die gebräuchlichste. Die Zahlen geben den gerun-
deten prozentualen Gewichtsanteil der jeweiligen Legierungselemente an, wahlweise mit ei-
nem Buchstaben für die Entwicklungsstufe beginnend mit A [5]. Die im Rahmen der vorlie-
genden Arbeit behandelte Magnesiumlegierung AZ31B, mit einem Massenanteil von 3 % Al 
und 1 % Zn, zählt zur Gruppe der Knetlegierungen und entspricht der zweiten Entwicklungs-
stufe (B). Knetlegierungen werden durch Druckumformprozesse aus einem abgegossenen 
Halbzeug weiterverarbeitet. Durch das Umformen (Kneten) wird aus dem amorphen Gussge-
füge ein strukturiertes Umformgefüge [6]. 
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Al, Zn, Mangan (Mn) und Silizium (Si) gehören zu den Hauptlegierungselementen technischer 
Magnesiumlegierungen. Al (bis maximal 10 Ma.-%) und Mn (bis maximal 1,5 Ma.-%) in Kom-
bination steigern die Festigkeit und Korrosionsbeständigkeit. Zn und insbesondere Zirkonium 
(Zr) erhöhen neben der Festigkeit hauptsächlich die Zähigkeit durch eine begünstigte Fein-
kornbildung im Gefüge. Si verbessert die Warmfestigkeit, die Härte und die Kriechbeständig-
keit bei höheren Einsatztemperaturen [4]. Zudem kommen Seltene-Erden-Elemente (SEE) in 
Hochleistungslegierungen und Mg-Lithium(Li)-Legierungen für Super-Leichtgewicht Anwen-
dungen zum Einsatz [2]. Die Zugabe von Li bewirkt die Verminderung der Dichte und erhöht 
die Festigkeit und Duktilität. Solange die Struktur des Werkstoffes hexagonal bleibt, kann die 
Duktilität nur in einem begrenzten Rahmen erhöht werden. Mg-Si und Mg-Al-Calcium(Ca) 
und Mg-Li-X Legierungen bergen allerdings die Möglichkeit, sowohl hexagonale als auch 
raumzentrierte Phasen zu bilden [3]. 
Die Metallatome des Mg ordnen sich bei einer Abkühlung aus dem schmelzflüssigen Zu-
stand in regelmäßigen, sehr dicht gepackten räumlichen Kristallgittern an. Es entsteht die 
Kristallstruktur mit hexagonal dichtester Kugelpackung (hdp) [4]. Die Symmetrie des Kristalls 
wird von der hexagonalen Elementarzelle, der kleinsten Einheit in der Kristallstruktur, wie-
dergegeben (Abbildung 1a). Sie besteht aus zwei sechseckigen Grundflächen (Basalebenen), an 
deren Ecken und im Zentrum sich Atome befinden. Die Elementarzellen sind in Richtung der 
senkrechten -Achse um ihre halbe Höhe ineinander gestapelt und horizontal verschoben (Ab-
bildung 1b) [7]. 
 
Abbildung 1: MILLER-BRAVAIS-Koordinatensystem und Atomanordnung in der hexagonalen 
Elementarzelle (a); räumliches Modell und Stapelfolge (b), nach [8] 
Die Elementarzelle von Mg hat eine Höhe  von 0,5199 nm und einen Atomabstand  von 
0,3203 nm. Damit liegt das /-Verhältnis bei ca. 1,624 und ist nur wenig kleiner als die geo-
metrisch dichtest mögliche Kugelpackung mit dem /-Verhältnis von (8/3)1/2 = 1,633. Die An-
ordnung der Atome in der hdp-Kristallgitterstruktur ist die Hauptursache für die im Rahmen 
der vorliegenden Arbeit diskutierten Umformeigenschaften [2]. Für die Dokumentation von 
Ebenen und Richtungsangaben im Kristallgitter hexagonaler Werkstoffe ist es zweckmäßig, 
neben der kristallographischen -Achse drei gleichwertige Achsen , 	 und 
 mit ihrem 
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Ursprung im Zentrum der Basalebene zu verwenden und die BRAVAIS-MILLER-Indizes (ℎ) 
zu bilden. Sie werden entsprechend 1 = ℎ, 2 = , 3 =  und  =  zugeordnet. Dabei stehen 
ℎ, ,  auf Grund der Redundanz von 3 mit -(ℎ + ) =  im Zusammenhang. Die Bezeichnung 
{ℎ} kennzeichnet die Gesamtheit aller kristallographisch äquivalenten Ebenen im Kristall-
gitter und die Schreibweise 〈ℎ〉 die Richtungen [9]. 
2.2 Mikromechanische Mechanismen der Umformung 
Technische Werkstoffe weisen in Abhängigkeit einer äußeren Last zwei Arten der Verfor-
mung auf. Für kleine Lasten ist die elastische Verformung zu beobachten. Sie ist reversibel und 
bildet sich zurück, sobald der Werkstoff wieder entlastet wird. Ist die äußere Last jedoch so 
groß, dass sie einen werkstoffabhängigen kritischen Wert (die Fließspannung) übersteigt, so 
verformt sich der Werkstoff plastisch (bleibend). 
„Die Fließspannung  ist die Spannung, die im einachsigen, homogenen Spannungszu-
stand plastische Verformung eines Werkstoffs einleitet und aufrechterhält.“ - [10] 
Die plastische Formänderung des Kristallgitters in Mg beruht hauptsächlich auf zwei charak-
teristischen Umformmechanismen: der kristallographischen Gleitung und der Zwillingsbil-
dung. Dies bedeutet zum einen das Abgleiten (Translation) der Versetzungen nach einer be-
stimmten kristallographischen Ebene und Richtung oder das Umklappen (Zwillingsbildung) 
des Atomgitters in eine symmetrische Stellung zum Ausgangskristall [4]. Im Folgenden wer-
den zudem alle weiteren Mechanismen, die während der gezielten plastischen Verformung, 
d. h. Umformung, von Mg Vielkristallen zu erwarten sind, dargelegt und vor dem Hintergrund 
prozessrelevanter Einflüsse erläutert. 
2.2.1 Kristallographische Gleitung 
Der Mechanismus der kristallografischen Gleitung beruht auf der Vorstellung, dass eine Atom-
ebene parallel zu ihrer benachbarten Atomebene, ähnlich wie in einem Spielkartenstapel, ab-
gleitet, sobald die benötigte kritische Schubspannung erreicht ist [11]. Die Gleitebene zwischen 
den abgleitenden Atomebenen in Verbindung mit der Gleitrichtung ergibt ein mögliches Gleit-
system. In Abbildung 2a ist das Gleitmodell anhand eines zylindrischen Zugstabes schematisch 
dargestellt. In Folge einer angelegten Beanspruchung und der abgleitenden elliptischen Strei-
fen in ihren Gleitsystemen (Translation und Rotation) erfährt der Stab eine Längenzunahme 
und Querschnittsabnahme [12]. Bei plastischer Deformation kann die Kristallstruktur parallel 
zur -Achse nicht ausgedehnt werden, ebenso kann sich die Lage der -, 	- und 
-Achsen 
zueinander nicht verändern [13]. Die Anzahl von potenziellen Gleitsystemen in einem Metall 
hängt von seiner Kristallstruktur ab und trägt maßgeblich zu dessen Umformbarkeit bei [14]. 
Das Abgleiten entsteht in Folge der Schubspannung, welche in der Gleitebene und Richtung 
GRUNDLAGEN UND STAND DER FORSCHUNG 
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wirkt. Die resultierende Schubspannung  berechnet sich nach dem SCHMID‘schen Schubspan-
nungsgesetz [15]. Der SCHMID-Faktor  = cos  cos  mit 0 <  < 0,5 gibt das Verhältnis zwi-
schen der resultierenden Schubspannung  und der angelegten Spannung  an. Die Winkel  
und  sind entsprechend Abbildung 2b definiert. Sind beide Winkel gleich 45°, so ist die resul-
tierende Schubspannung  am größten. Das Gleitsystem mit dem höchsten SCHMID-Faktor 
überwindet als erstes die kritische Schubspannung und trägt damit die Umformung. Ist der 
Kristall parallel oder senkrecht zur Beanspruchungsrichtung orientiert, wird er nur stark ver-
spannt und es kommt zum Sprödbruch [4]. 
 
Abbildung 2: Darstellung des Gleitmodells bei der Umformung eines Zugstabs (a); Bestim-
mung der resultierenden Schubspannung nach dem SCHMID‘schen Schubspan-
nungsgesetz (b) 
Für die hier dargestellte Verschiebung gesamter Gitterblöcke auf kristallographischen Ebenen 
müsste jedoch eine sehr große Schubspannung aufgebracht werden. Zudem wäre das Kristall-
gitter an der Stelle gänzlich zerbrochen, weil alle Atombindungen einer Ebene gleichzeitig 
getrennt würden. Der Einfluss der Kristallbaufehler auf die Umformbarkeit eines Kristalls ist 
bedeutsam für das Verständnis von Plastizität [4]. Kristallbaufehler, die den Kristallaufbau 
entlang einer Linie (eindimensional) stören, werden Versetzungen genannt. Unterschieden ge-
mäß ihrer Versetzungslinie  und dem Burgersvektor ⃗ , gibt es Stufen- ( ⊥ ⃗ ) und Schrau-
benversetzungen ( ∥ ⃗ ) [12]. Die Umformung metallischer Werkstoffe wird in der Regel durch 
den Umformmechanismus des Versetzungsgleitens, d. h. durch die Translation von Versetzun-
gen in verfügbaren Gleitsystemen, realisiert. Das schrittweise Abgleiten von Versetzungen 
erfordert dabei die gleichzeitige Bewegung von nur wenigen Atomen [14]. Da die Fließspan-
nung  durch die Versetzungen deutlich niedriger ist als im perfekten Kristall, tragen sie maß-
geblich zur Umformbarkeit bei. Das Versetzungsgleiten wird sprungartig von der resultieren-
den Schubspannung  ausgelöst. Die Bezeichnungen der verfügbaren Gleitsysteme für Mg sind 
in Tabelle 1 aufgelistet und die Lage der (a) Basal-, (b) Prismen- und (c) Pyramidalebenen in 
Abbildung 3 schematisch dargestellt. Die Versetzungen bewegen sich in den Gleitsystemen 
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der dichtest gepackten Ebenen, wo der SCHMID-Faktor am größten und die kritische Schub-
spannung CRSS (engl. critical resolved shear stress) am niedrigsten ist [11]. 
 







Basal  {0001} 〈11-20〉 3 2 
Prismatisch I. Art  {10-10} 〈11-20〉 3 2 
Prismatisch II. Art  {11-20} 〈0001〉 3 2 
Pyramidal I. Art  {10-11} 〈11-20〉 6 4 
Pyramidal I. Art  +  {10-11} 〈11-23〉 5 5 
Pyramidal II. Art  +  {11-22} 〈11-23〉 6 5 
 
 
Abbildung 3: schematische Darstellung der basalen, prismatischen und pyramidalen Gleitebe-
nen in Bezug zur hexagonalen Elementarzelle des Mg 
Bekanntlich weist Mg ein geringes Umformvermögen bei Raumtemperatur (RT) auf, was in 
der Hauptsache darauf beruht, dass bei RT das Abgleiten in Richtung der Basalebene am leich-
testen ist. Die Gleitung auf den Basalgleitsystemen ergibt nur zwei linear unabhängige Gleit-
systeme, wobei das FRANK-VON-MISES-Kriterium mindestens fünf unabhängige Gleitsysteme 
zur homogenen Umformung ohne Rissbildung an den Korngrenzen voraussetzt. Ein kleineres /-Verhältnis als der ideale Wert einer dichtesten Kugelpackung führt bei hexagonalen Me-
tallen außerdem dazu, dass der Umformmechanismus der Prismengleitung I. Art als wichtigs-
tes nicht-basales Gleitsystem auftritt, weil diese Prismenebene dichtest gepackt ist. Dabei kann 
der Umformmechanismus auf zwei Arten auftreten, entweder unabhängig von der Richtung 
und dem Betrag des {0001}-Hauptgleitsystems oder in der gleichen Richtung und um den glei-
chen Betrag [17]. Das Zusammenspiel der basalen und nicht-basalen Gleitsysteme hängt so-
wohl von der Geometrie der hdp-Kristallgitterstruktur als auch von der Stapelfehlerenergie 
der jeweiligen Versetzungen ab. So zeigen SANDLÖBES et al. [18, 19], dass das Zulegieren von 
SEE in Mg zur ergänzenden Aktivierung von pyramidalen ⟨ + ⟩-Versetzungen führt, weil 
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die Stapelfehlerenergie aufgrund neuartiger Atomstapelfolgen sinkt. Ein Stapelfehler ist ein 
zweidimensionaler Fehler im Werkstoff, der durch das Aufspalten von Versetzungen zu soge-
nannten Teilversetzungen entsteht. Die Gitterebene ist durch Teilversetzungen unterbrochen, 
was dazu führt, dass sich keine entsprechend der Stapelordnung korrekten Kristallebenen ge-
genüberstehen und es zu einer Erhöhung der inneren Energie kommt [6]. Bei Metallen mit 
einer hohen Stapelfehlerenergie (bspw. Al:  = 103–200 ‧ 10−7 J/cm2) ist die Aufspaltung sehr 
gering, da die zur Aufspaltung benötigte Energie hoch ist. Dadurch sind die Versetzungen in 
der Lage, Hindernisse (z. B. Ausscheidungen und Korngrenzen) durch Quergleiten zu über-
winden. Ist die Stapelfehlerenergie wie bei Mg ( = 10 ‧ 10−7 J/cm2) jedoch sehr gering, kön-
nen die Versetzungen nur auf ihren bevorzugten Gleitebenen wandern, weil das Quergleiten 
durch die hohe Aufweitung des Stapelfehlers unmöglich ist [20]. Gerade bei niedrigen Tem-
peraturen verursacht die niedrige Stapelfehlerenergie bei Mg, dass die Versetzungsbewegung 
an ihre Gleitebenen gebunden ist. Nach MAY [21] und VITEK [22], können sich -Versetzun-
gen in der Basalebene in Teilversetzungen mit niedriger Stapelfehlerenergie aufspalten, wes-
wegen der Vorrang der Versetzungsbewegung bei Mg auf der Basalebene liegt.  
Im Zuge dieser Erkenntnis ist die eingeschränkte Umformbarkeit von Mg-Vielkristallen bei 
RT auf das stark anisotrope Umformverhalten der Kristallgitterstruktur zurückzuführen, weil 
die unterschiedlich orientierten Kristallite sich gegenseitig in der Gleitbewegung behindern. 
Wird reines Mg auf eine Temperatur von etwa 225 °C erwärmt, verändert sich die Disposition 
der dichtest gepackten Atomebenen zueinander und es können zusätzliche Gleitsysteme zur 
Gleitung genutzt werden [4]. Wird die CRSS zur Versetzungsbewegung eines Gleitsystems 
durch die resultierende Schubspannung  erreicht, so spricht man von der Aktivierung des 
Gleitsystems. Aus der Literaturzusammenstellung in Abbildung 4 geht hervor, dass sich die 
CRSS der Basal-, Prismen-, und Pyramidalgleitsysteme bei RT etwa im Verhältnis 1:40:40 ver-
hält. Es stellt sich die Frage in welchem Maße ändert sich der Einfluss der CRSS bspw. für die 
technische Legierung AZ31 in Umformprozessen. Hat ein phänomenologisch erarbeitetes 
Werkstoffmodell eine ausreichende Genauigkeit für die Abbildung von AZ31 Feinblech in der 
Blechumformung? 
Wie in zahlreichen Veröffentlichungen des Schrifttums dokumentiert, sinkt die CRSS 
nicht-basaler Gleitsysteme mit steigender Temperatur, sie werden aktiviert und eine Steige-
rung der Umformbarkeit geht einher [23–25]. Die Aktivierung der einzelnen Gleitsysteme ist 
jedoch nicht nur von der Temperatur abhängig, sondern wird auch durch Legierungselemente 
bestimmt. Beispielsweise bilden Lithium und Indium einen hexagonalen Substitutionsmisch-
kristall, wodurch es zu einer Verminderung des /-Achsenverhältnisses kommt, was letztlich 
zur Aktivierung zusätzlicher Gleitsysteme führt [2]. Substitutionell und interstitiell gelöste 
Fremdatome behindern das Versetzungsgleiten in einem Mischkristall. Auch Ausscheidungen, 
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zweite Phasen, Korngrenzen sowie Verunreinigungen stellen Hindernisse in dem Gefüge dar, 
die von den Versetzungen nicht umgangen werden können [26]. 
 
Abbildung 4: Temperaturabhängigkeit der CRSS für Gleitsysteme in Mg; eine Literaturzusam-
menstellung nach MAY [21] und BARNETT [23] (schwarz/rot i.d.R.) 
2.2.2 Mechanische Zwillingsbildung 
Da die Erfüllung des FRANK-VON-MISES-Kriterium, wie bei den meisten hexagonalen Metallen, 
nicht allein durch Gleitung realisierbar ist, müssen weitere Umformmechanismen zur Formän-
derung beitragen [14]. Die mechanische Zwillingsbildung gehört daher zu dem zweiten wich-
tigen Umformmechanismus des Mg, insbesondere bei RT, wenn das Gleiten von Versetzungen 
nicht ausreicht, den äußeren Verformungszustand zu akkommodieren. Es klappt ein Kristall-
bereich unter Wirkung einer Schubspannung und unter Beibehaltung seines Volumens in 
seine spiegelbildliche Lage (Zwilling) um [12]. Die Bewegung der einzelnen Atome bleibt in 
der Größenordnung des Atomabstandes. Zwillinge können Spannungen an den Korngrenzen 
abbauen und eine Umformung ermöglichen, obwohl das FRANK-VON-MISES-Kriterium durch 
aktive Gleitsysteme nicht erfüllt wird [25]. Für alle Zwillingssysteme gilt übergreifend, dass 
keine Zwillingsbildung stattfinden kann, wenn die durch die Zwillingsbildung mögliche For-
mänderung des Einkristalls nicht mit der Richtung der äußeren Beanspruchung überein-
stimmt. Wie vielmalig im Schrifttum belegt, kann Mg daher eine Asymmetrie im Fließverhal-
ten unter Zug- oder Druckbelastung aufweisen [27–30]. Der Unterschied in den Fließkurven 
wird mitunter als Spannungsdifferenz-Effekt bezeichnet, wobei die im Mg verantwortlichen 
Mechanismen ein charakteristisches Phänomen hexagonaler Metalle darstellt. Der Effekt ist 
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abhängige Zwillingsbildung zurückzuführen und äußert sich in direkter Abhängigkeit zur der 
kristallografischen Textur [31, 32] (siehe Kapitel 2.2.5, S. 17). 
Die Geometrie des Zwillings wird durch die Verschiebungsrichtung und –ebene beschrie-
ben. Dabei steht die Verschiebungsebene senkrecht zur Zwillingsebene. Wegen der Spiegel-
symmetrie zur Matrix hat der Zwilling die gleiche Kristallstruktur. Es werden MILLER-
BRAVAIS-Indizes für die Notation der Zwillingsebenen {ℎ} und Richtungen der Scherung 
〈!"#〉 genutzt. Die kombinierte Notation {ℎ}〈!"#〉 beschreibt das Zwillingssystem [26]. 
In hexagonalen Metallen unterscheiden sich die möglichen Zwillingssysteme in Abhängigkeit 
ihres /-Verhältnisses, wobei die meisten das {10-12}-Zwillingssystem bedienen können. He-
xagonale Metalle mit niedrigeren / -Verhältnis wie Mg besitzen dazu noch weitere aktive 
Zwillingssysteme, u. a. wie {10-11}, {30-34}, {10-13} und {10-14}, welche zum Teil besonders 
schwierig experimentell nachzuweisen sind [33]. REED-HILL und ROBERTSON [34] zeigen auf, 
dass neben dem {10-12}-Zwillingssystem die Art der Zwillingsbildung temperaturabhängig ist. 
Es wird zwischen Druck-, Zug- (Abbildung 5) und Doppelzwillingen unterschieden [35, 36]. 
Bei Mg-Legierungen sind Zugzwillinge im Gefüge gut als linsenförmiger Kontrastunter-
schied mit einem Lichtmikroskop im Schliffbild zu erkennen [37]. Druckzwillinge können auf-
grund ihrer dünnen Ausprägung meist nicht im Lichtmikroskop detektiert werden [38]. Bei 
der Bildung von Doppelzwillingen handelt es sich um die Bildung eines {10-12}-Zwillings in-
nerhalb des bereits umgeklappten Kristallgitters eines {10-11}-Zwillings. Die Autoren ULA-
CIA et al. [39] vermerkten, dass Doppelzwillinge bevorzugt bei hoher Umformgeschwindigkeit 
ausgelöst werden. Sie verursachen lokale Spannungskonzentrationen, lokal verstärktes Fließen 
und damit Porenbildung (vgl. duktile Schädigungsmechanismen in Kapitel 2.2.6, S. 22) [40]. In 
ähnlicher Weise dokumentierten DUDAMELL et al. [38] die drastische Zunahme von {10-12}- 
Zwillingen bei dynamischer Umformung mit Geschwindigkeiten von 103 s−1. Bei diesen hohen 
Umformgeschwindigkeiten, vermuten die Autoren, sind Sekundärzwillinge und Druckzwil-
linge wenig aktiv, weil die Atomumordnung für {10-12}-Zwillinge hier einfacher ist. 
 
Abbildung 5:  schematische Darstellung des Umklappmechanismus einer hdp-Elementarzelle 
zu einem Druck- (a) bzw. Zugzwilling (b) mit Zwillingsebene (ZE) und Verschie-
bungsrichtung in rot 
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Die Zwillingsbildung unterscheidet sich in zwei wesentlichen Punkten von der kristallogra-
phischen Gleitung. Erstens ist der Betrag der Scherverformung durch das Zwillingssystem und 
durch das Zwillingsvolumen fest vorgegeben. Zweitens erfolgt die Zwillingsbildung einsinnig 
und ist von der Richtung der äußeren Belastung abhängig. Sie erfolgt abrupt in einem Zeit-
fenster von wenigen Mikrosekunden und tritt nur in hexagonal und kubisch raumzentrierten 
Metallen auf. Die Orientierungsänderung durch Zwillingsbildung kann groß sein, jedoch bleibt 
der Scherbetrag im Vergleich zum Versetzungsgleiten gering. Die ausgelöste Gitterrotation 
ruft neue Kristallorientierungen hervor, die aufgrund des geänderten SCHMID-Faktors neue 
Gleitsysteme aktivieren und auf diese Weise große Verformungsbeiträge zulassen. Der Scher-
betrag der Zwillingsbildung liegt der Geometrie, d. h. dem werkstoffabhängigen /-Verhält-
nis, des Kristallgitters zu Grunde [35]. Da die Belastungsrichtung maßgeblich bestimmt ob 
Zwillingssysteme aktiviert werden, gilt es daher noch herauszustellen, bei welchen Umform-
prozessen eine Berücksichtigung überhaupt notwendig ist. 
Es besteht die naheliegende Hypothese, dass eine kritische Schubspannung zur Zwillings-
bildung entlang der Zwillingsebene und in der Zwillingsrichtung erreicht werden muss. Wie 
CHRISTIAN und MAHAJAN [33] in ihrer Arbeit diskutieren, ist dieser Zusammenhang auch 
mehrfach wissenschaftlich aufgezeigt, dagegen weisen die experimentellen Daten der CRSS 
für die Zwillingsbildung im Schrifttum große Streuung auf. Trotz dessen herrscht Konsens 
darüber, dass die CRSS zur Zwillingsbildung bei RT höher als die der Basalgleitung ist. Durch 
LIU et al. [41] ist auch bekannt, dass die CRSS der Zwillingsbildung auch stark von dem Vor-
kommen Partikel zweiter Phase abhängt (Größe, Verteilung, Morphologie, Winkel zur ZE). In 
Tabelle 2 ist eine Literaturzusammenstellung der CRSS bei RT der Umformmechanismen von 
Mg und seinen Legierungen angegeben. Übereinstimmend mit den Erkenntnissen von MAY 
[21], liegt die CRSS für Basalgleitung unter 1 MPa und in ähnlichem Verhältnis zur Prismen- 
und Pyramidalgleitung. Im Vergleich dazu dokumentiert BARNETT [23] 5 MPa CRSS für die 
Basalgleitung als nahezu temperaturunabhängig in seinen Untersuchung an einer AZ31 Le-
gierung. Das kommt Ergebnissen von LIU et al. [42] sehr nah, die über die Belastung von Mik-
ropylonen zu einer experimentell ermittelten CRSS für Basalgleitung von 6 MPa gelangen. Im 
Gültigkeitsbereich von 210 °C bis 430 °C stellt BARNETT [23] außerdem die CRSS für Prismen- 
und Pyramidalgleitung über den ZENER-HOLLOMON-Parameter ($) in Abhängigkeit der Um-
formtemperatur und Dehnrate dar. 
 
Tabelle 2: Literaturzusammenstellung von CRSS bei RT ausgewählter Umformmechanis-





〈 + 〉 Pyramidal-
gleitung 




0,45‒0,81 39,2 45‒81 2,0‒2,8 76‒153 
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Im Schrifttum wird der Zwillingsbildung eine Abhängigkeit von der Korngröße zugrunde ge-
legt. Unter begünstigender Belastungsrichtung nimmt die Zwillingsbildung mit steigender 
Korngröße zu. FAN et al. [44] bewerten den Korngrößeneinfluss auf die konkurrierenden Um-
formmechanismen des Versetzungsgleitens und der mechanischen {10-12}-Zwillingsbildung in 
Mg insofern, dass die Zwillingsverformung stark von der Korngröße abhängt, während die 
Gleitung in unverzwillingten Mehrkristallen nur schwach beeinflusst wird. Das Ergebnis ist 
eine kritische Korngröße von 2,7 µm, oberhalb derer mechanische Zwillingsbildung und un-
terhalb derer Gleitung dominiert. BARNETT et al. [45] kommen in ihren Untersuchungen mit 
Stauchversuchen an stranggepressten AZ31 zu dem Schluss, dass der Übergang von Verset-
zungsgleiten dominierter zu Zwillingsbildung dominierter Umformung nicht nur von der 
Korngröße, sondern auch von der Temperatur und Umformgeschwindigkeit abhängig ist. 
2.2.3 Korngrenzengleiten 
Die Umformung verlangt, dass sich das polykristalline Material als Ganzes verformt, ohne 
dabei in einzelne Körner zu zerfallen. Um den Zusammenhalt sicher zu stellen muss jedes Korn 
an der Umformung teilnehmen, obwohl die Körner aufgrund der unterschiedlichen Orientie-
rung abweichende SCHMID-Faktoren haben. Unterschiedlich orientierte Kristallite behindern 
sich gegenseitig in der Gleitbewegung, wodurch die Umformung nur in den Bereichen beginnt, 
in denen die kritische Schubspannung schon erreicht worden ist. In weniger günstig orientier-
ten Bereichen findet hingegen keine Umformung statt. Korngrenzengleiten GBS (engl. grain 
boundary sliding) ermöglicht den Abbau dadurch entstandener Spannungen, indem Körner 
entlang ihrer gemeinsamen Korngrenze durch Versetzungen aneinander vorbeigleiten, ohne 
den Zusammenhalt zu verlieren (Abbildung 6a). Bei Mg sind eine niedrige Umformgeschwin-
digkeit und mittleren Korndurchmesser < 10 µm mit hoher Missorientierung Voraussetzung 
für GBS und damit Hauptträger hoher Duktilität und möglicher Superplastizität. Für den Fall, 
dass ultrafeines Korn (< 2 µm) in Mg vorliegt, kann es aufgrund von GBS auch zu Superplas-
tizität kommen, sowohl bei hohen Dehnraten (HSRSP – engl. high strain rate superplasticity) 
als auch niedrigen Temperaturen (LTSP – engl. low temperature superplasticity) [46, 47]. 
GBS nachweislich bereits bei RT zur Gesamtdehnung bei und nimmt linear mit steigender 
Temperatur zu [48–50]. KOIKE et al. [51] haben das Auftreten von GBS an AZ31 Blechen durch 
mikroskopisch berasterte und im Zugversuch umgeformte Proben nachgewiesen. Durch die 
Verschiebung von Rasterlinien über Korngrenzen und Vermessung des Oberflächenreliefs 
konnte eine Temperaturabhängigkeit festgestellt werden (Abbildung 6b). Dabei führten Tem-
peraturen bis zu 250 °C zu erhöhtem GBS und einer deutlichen Abnahme der Oberflächenwel-
ligkeit. Dies deutet weiterhin auf eine homogenere Dehnungsverteilung der Körner unterei-
nander hin, da GBS ihre Lage zu günstigeren Orientierungen verändert.  
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Abbildung 6: schematische Darstellung des Korngrenzengleitmechanismus [52] (a); Deh-
nungsanteil der GBS an der Gesamtdehnung in Abhängigkeit von der Tempera-
tur (b) [51] 
Die Autoren WANG et al. [53] zeigen mit Zug- und Druckversuchen bei RT, 100 °C bzw. 
150 °C, dass eine signifikante Kornfeinung und abgeschwächte Basaltextur zu einer erhebli-
chen Steigerung der Duktilität einer AZ80 Mg-Legierung führt. Bei höheren Temperaturen 
bewirkt GBS einen starken Entfestigungseffekt und eine niedrigere Anisotropie. Das erleich-
terte GBS ist auf den Anstieg des Korngrenzendiffusionskoeffizienten und damit der Verrin-
gerung der Korngrenzenviskosität mit steigender Temperatur zurückzuführen [54]. Im Gegen-
satz zur kristallografischen Gleitung und der Zwillingsbildung, ist bislang im Schrifttum nicht 
aufgezeigt, wie stark der Spannungszustand oder die Morphologie einer Kornstruktur das GBS 
beeinflussen. 
2.2.4 Dynamische Entfestigungsmechanismen 
Der mikrostrukturelle Aufbau eines Metalls kann langfristig nicht stabil eingefroren werden, 
da ablaufende Diffusionsvorgänge in Abhängigkeit der Temperatur und Zeit Veränderungen 
der Versetzungsanordnung und des Gefüges herbeiführen [54]. Während einer Umformung 
führen die Zunahme der Versetzungsdichte und die Behinderung des Versetzungsgleitens zu 
einer Verfestigung. Der Anstieg der wahren Spannung im ersten Bereich der in Abbildung 7 
dargestellten Kurven aus einachsigen Zugversuchen beschreibt diesen Vorgang. Die Zunahme 
von Versetzungen ist durch Versetzungsquellen an der freien Oberfläche, den Grenzflächen 
wie Korn- oder Phasengrenzen oder durch vorhandene Versetzungen gegeben [12]. Mit stei-
gender Temperatur nimmt die wahre Spannung ab und die Dehnung bis zum Bruch zu. Die 












(b) %ges = 0,1
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Im weiteren Verlauf der Umformung wird die Mikrostruktur durch überlagerte Entfestigungs-
prozesse verändert. Entfestigungsmechanismen ohne simultane mechanische Belastung wer-
den als statisch bezeichnet. Zu den dynamischen Entfestigungsmechanismen gehören die Er-
holung und die Rekristallisation während der Umformung. Sie machen die durch die 
Umformung erreichte Festigkeitssteigerung rückgängig und sind durch eine Abnahme der 
Verfestigungsrate erkennbar. Die dynamische Rekristallisation und Erholung sind diffusions-
gesteuerte Prozesse und sind außer von der Temperatur in großem Maße von der Zeit und 
somit von der Umformgeschwindigkeit abhängig (vgl. Abbildung 7a, b). Ein lokales Maximum 
der Spannungs-Dehnungs-Kurven deutet darauf hin, dass dynamische Entfestigungsvorgänge 
den Verfestigungsvorgängen überlegen sind. Sie sind besonders bedeutend für die Warmum-
formung, da durch sie die Umformkräfte klein gehalten werden und das Umformvermögen der 
metallischen Werkstoffe wesentlich erhöht wird [26, 54]. Es sei noch zu bemerken, dass auf-
grund innerer Reibung, z. B. an Korngrenzen, eine Temperaturerhöhung mit steigendem Um-
formgrad einhergeht. Durch die Wärmezufuhr wird die freie Beweglichkeit der Atome im 
Kristallgitter erhöht und diffusionsgesteuerte Prozesse werden begünstigt. 
   
Abbildung 7: Spannungs-Dehnungs-Diagramme von 1 mm dicken AZ31 Zugstäben bei ver-
schiedenen Dehnraten (a) und Temperaturen (b) [56] 
Gerade für AZ31 Feinbleche gilt es noch die Lücke zu schließen, das Warmfließverhalten bei 
hohen Umformgraden zu charakterisieren. Bisher sind ausschließlich Flachzugversuche dafür 
eingesetzt worden, welche durch die frühzeitige Einschnürung einen begrenzten Gültigkeits-
bereich haben. 
Erholung 
Die Erholung ist der Oberbegriff für alle thermisch aktivierten Ausheilungsprozesse eines Kris-
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die nicht im thermodynamischen Gleichgewicht stehenden Gitterbaufehler unabhängig von 
der Art ihrer Entstehung abgebaut. Die treibende Kraft liegt in der durch Versetzungen ge-
speicherten Energie der vorangegangenen Umformung [57]. Der Spannungsabbau geschieht 
über zwei wesentliche Vorgänge: Zum einen haben Versetzungen, die aufgrund der zusätzli-
chen thermischen Energie durch Quergleiten ihre Gleitebenen verlassen, teilweise Burgers-
Vektoren umgekehrten Vorzeichens und können sich gegenseitig aufheben (Annihilation). 
Zum anderen werden Versetzungen zu energetisch günstigeren Bereichen wie etwa Zell- oder 
Subkornstrukturen oder Korngrenzen verlagert (Polygonisation). 
Alle Erholungsvorgänge reduzieren die Versetzungsdichte ohne eine Kornneubildung. Der 
Grad der Erholung hängt neben der Legierungszusammensetzung oder Deformationshistorie 
vor allem von der Stapelfehlerenergie ab. Eine hohe Stapelfehlerenergie (bspw. bei Al) verrin-
gert die Aufspaltungsweite vorhandener Versetzungen und erleichtert das Quergleiten in ener-
getisch günstigere Positionen (Annihilation, Subkornbildung) [58]. Mg gehört zu den Metallen 
mit einer niedrigen Stapelfehlerenergie, weswegen Annihilations- und Subkornbildungspro-
zesse unwahrscheinlich sind. Bei günstiger Beanspruchungsrichtung zur -Achse können sich 
Versetzungen jedoch z. B. auf Prismenebenen mit hoher Stapelfehlerenergie bewegen und die 
dynamische Erholung DRV (engl. dynamic recovery) des Kristalls begünstigen. Dem zufolge 
besteht eine Abhängigkeit der DRV von der Textur des Magnesiums [38]. Nach MYSHLYAEV 
et al. [59] kommen bei Mg erholte Bereiche auch in Zwillingen und Zwillingskreuzungspunk-
ten vor. KOIKE [60] weist DRV mithilfe von TEM-Untersuchungen (Transmissionselektronen-
mikroskop) an umgeformten AZ31 bereits bei RT nach. Die Autoren weisen in diesem Fall auf 
die Bildung von Kleinwinkelkorngrenzen aufgrund von kletternden Versetzungen und die Bil-
dung von {1011}-Zwillingen hin. Die Zwillinge sind nicht verformungsinduziert, sondern for-
mieren sich aufgrund einer Art Atomdiffusionsprozess zu Erholungszwillingen [59–61]. 
Rekristallisation 
In Abgrenzung zur Erholung bedeutet Rekristallisation die Neubildung und das Wachstum 
weitestgehend versetzungsfreier, meist globularer Körner bis zum vollständigen Abbau des 
Verformungs- bzw. Erholungsgefüges. Sie setzt bei Metallen gewöhnlich oberhalb des Erho-
lungsbereichs, d. h. bei . > 0,4…0,5 ./ (./ – Schmelztemperatur) ein. Der Rekristallisationsbe-
ginn ist von der vorangegangenen Umformung und der Legierungszusammensetzung abhän-
gig. Die Triebkraft der Rekristallisation ist der Anteil der im Gefüge als Versetzungen 
gespeicherten Verformungsenergie. Respektive ist also eine Mindestversetzungsdichte und da-
mit ein kritischer Umformgrad erforderlich [62]. Eine hohe Versetzungsdichte vermehrt die 
Anzahl möglicher Keimstellen für neue Körner, wodurch auch die Korngröße der gebildeten 
Körner sinkt [54]. Für gewöhnlich wird dieser Vorgang für das Rekristallisationsglühen von 
stark umgeformten metallischen Werkstoffen genutzt. Je höher die Versetzungsdichte ist, 
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desto weniger thermische Energie muss für den Rekristallisationsvorgang aufgewendet wer-
den. Der beschriebene Prozess bezieht sich auf die primäre Rekristallisation. Sie ist von der 
sekundären Rekristallisation, die eine Form der Kornvergröberung darstellt, abzugrenzen [57, 
63]. 
Die dynamische Rekristallisation DRX (engl. dynamic recrystallization) löst eine signifi-
kante Erhöhung der Duktilität bei Magnesiumlegierungen aus, weil sie ähnlich der DRV zum 
Abbau von Spannungskonzentrationen führt, die infolge mangelnder Gleitsysteme auftreten 
[32, 64, 65]. Die DRX beginnt in Magnesiumlegierungen bevorzugt an den Korngrenzen gro-
ßer Körner, aber auch in Bereichen großer Missorientierung oder Spannungsgradienten, wie 
an Großwinkelkorngrenzen, in Scher- und Knickbändern oder in umgeformten Bereichen um 
Ausscheidungen herum [57, 63, 66]. Zusätzlich zur Kornneubildung an Korngrenzen, findet 
die DRX in verformungsinduzierten Zwillingen als weiterer wichtiger Rekristallisationsme-
chanismus statt [67]. Da die Entstehung und Bewegung von Versetzungen stark von aktivier-
baren Gleitsystemen, dem SCHMID-Faktor  und somit der Textur anhängig ist, ändert sich 
auch die Rekristallisationskinetik entsprechend der wirksamen Umformmechanismen und Be-
lastungsmodi (Zug- und Druckbeanspruchung) [27, 68, 69]. Entsprechend Abbildung 8a wir-
ken die mikrostrukturellen Mechanismen der Rekristallisation durch Zwillingsgrenzen und 
Subkornbildung in Abhängigkeit der Temperatur und des Umformgrads. Die unterschiedliche 
Temperaturabhängigkeit der Rekristallisationsmechanismen verursacht eine abnorme Tempe-
raturabhängigkeit des Volumenanteils der dynamisch rekristallisierten Körner [69]. Diese 
nehmen dieselbe Orientierung wie das Mutterkorn an, weswegen die Bildung eines isotrop 
rekristallisierten Gefüges bei Mg unwahrscheinlich ist. Eine Texturänderungen würde sich al-
lein durch Verformungszwillinge realisieren lassen, weil diese Bereiche des Kristallgitters eine 
neue Orientierung erhalten haben [70–72]. 
Der kritische Umformgrad 01234 für den Beginn der DRX kann anhand der Fließkurve und 
dessen Übertragung in den KOCKS-MECKING-Plot ermittelt werden. Wie bspw. von den Auto-
ren AL-SAMMAN et al. [32] und YIN et al. [73] an einer AZ31-Legierung nachgewiesen, ist ein 
Wendepunkt im Verlauf der Verfestigungsrate 5 als Funktion der wahren Spannung 6 fest-
zustellen. Die negierte Ableitung dieser Funktion liefert den Kurvenverlauf in Abbildung 8b, 
anhand dessen die wahre Spannung 6 zu Beginn der DRX eindeutig am Minimum identifi-
ziert werden kann. Ähnliche Untersuchen für AZ31 Feinblech sind aus der Literatur nicht be-
kannt. Gerade weil die Gefügestruktur hier einen Einfluss zeigen kann, ist es notwendig diese 
Lücke in der vorliegenden Arbeit zu schließen. Aus dem Beispiel von YIN et al. [73] geht her-
vor, dass sich die Spannung zu Beginn der DRX mit zunehmender Umformgeschwindigkeit 
erhöht, während der kritische Umformgrad abnimmt. Bei schnellerer Umformung ist weniger 
Zeit für den Spannungsabbau durch Versetzungsbewegung gegeben. Die notwendige Trieb-
kraft für die DRX durch Spannungsgradienten wird zu kleineren Umformgraden verschoben 
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und die dynamisch gebildeten und wachsenden Großwinkelkorngrenzen sind auf Grund der 
Energieakkumulation beweglicher [74, 75]. 
   
Abbildung 8:  Rekristallisationsmechanismen in Abhängigkeit der Temperatur und des Um-
formgrads nach [69] (a); Verlauf der spannungsabhängigen Verfestigungsrate 
zur Ermittlung des kritischen Umformgrads einer AZ31 Legierung [73] (b) 
Je nach Art und Kinetik kann bei Mg die kontinuierliche CDRX (engl. continuous dynamic 
recrystallization) und diskontinuierliche dynamische Rekristallisation DDRX (engl. disconti-
nuous dynamic recrystallization) beobachtet werden [68, 69]. Phänomenologisch streng ge-
nommen ist die CDRX ein Erholungsprozess, welcher sich durch die kontinuierliche Auf-
nahme von Versetzungen in Kleinwinkelkorngrenzen (Kippwinkel < 15°) auszeichnet. Da-
durch entsteht eine Missorientierungsänderung zwischen den anliegenden Bereichen der 
Kleinwinkelkorngrenze, es bilden sich Großwinkelkorngrenzen und folglich neue versetzungs-
arme Körner. Dahingegen entspricht die DDRX der klassischen Keimbildung und dem Keim-
wachstum, was mit der Bewegung einer Großwinkelkorngrenze einhergeht [63, 71, 76, 77]. 
2.2.5 Texturentwicklung 
Der Begriff Textur wird verwendet, um die Kristallorientierungen mehrerer einzelner Körner 
in einem Gefüge statistisch zu beschreiben. Bspw. bewirkt eine Umformung die Streckung und 
Drehung einzelner Körner, wodurch sich eine Häufung bestimmter Kristallorientierungen in 
Abhängigkeit der Umformrichtung ausbildet. Dies wird als eine ausgeprägte Textur bezeich-
net, wie sie z. B. bei flachgewalztem Magnesium in Abbildung 9a auftritt. Hier hat sich die 
Mehrheit der Körner so umorientiert, dass ihre Kristallorientierungen mit der -Achse der Ele-
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thermischer Natur sein, wobei im Folgenden die wie in diesem Fall durch einen Walzvorgang 
entstandene Walztextur detailliert erörtert wird [78]. 
Polfiguren drücken die Häufigkeit der gemessenen Kristallorientierungen bestimmter kris-
tallographischer Ebenen im Messbereich als Maß der Intensität aus. Die Orientierung der Ebe-
nennormalen werden auf die Fläche einer Referenzhalbkugel projiziert und in der Polfigur als 
Kreis aus der Perspektive der Draufsicht dargestellt. Für den Fall einer Texturmessung in der 
Blechebene, zeigt die (0001)-Polfigur im Zentrum die Häufigkeit der erfassten Basalebenen-
normalen an, deren Orientierung senkrecht zur Blechebene (0° zur Normalen) im Messbereich 
angeordnet sind (Abbildung 9b). Der Messbereich für Polfiguren wird idealerweise so groß 
gewählt, dass mindestens 1000 bis 2000 Körner des Polykristalls erfasst werden. 
 
Abbildung 9: schematische Darstellung (a) der ausgeprägten Basaltextur eines gewalzten Mag-
nesiumblechs (NR-Normalenrichtung, QR-Querrichtung, WR-Walzrichtung) 
mit charakteristischer Polfigur in der QR-WR Messebene (b) 
Zum Erhalt der Kristallgitterstruktur geht mit der Scherung des Kristallgitters durch Verset-
zungsgleiten stets eine Gitterrotation einher. Dadurch ändert sich die Orientierung des Kris-
talls während der Umformung [79]. Diese Orientierungsänderung hängt von dem aktivierten 
Gleitsystem ab und überlagert sich der Orientierungsänderungen durch mögliche Zwillings-
bildung [72]. Da die Aktivierung eines Gleit- oder Zwillingssystems in der Hauptsache von 
seinem SCHMID-Faktor  und der CRSS abhängt, kann geschlussfolgert werden, dass sich die 
Texturentwicklung hauptsächlich nach der Belastungsrichtung bezüglich der Maxima einer 
ausgeprägten Textur richtet. Für AZ31 mit Basaltextur ist dies über Zug-, Druck- oder Walz-
versuche bspw. in [80–84] mithilfe von Polfiguren aufgezeigt. Die Autoren HAMA et al. [80] 
sowie CHOI et al. [85] beschreiben in ihren Untersuchungen die stetige Zunahme der senk-
rechten Anisotropie für AZ31 Bleche mit steigendem Umformgrad, sowohl bei Zug- als auch 
Stauchbeanspruchungen. Sie heben hervor, dass die Veränderung der Textur und die Umori-
entierung des Kristallgitters durch die Zwillingsbildung im ständigen Wechselspiel mit den 
Umformmechanismen stehen. 
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Im Schrifttum vielmals im Zusammenhang mit der Textur von Mg diskutiert, stellt die mecha-
nische Zwillingbildung einen Mechanismus dar (vgl. Kapitel 2.2.2, S. 9), anhand dessen das 
Zusammenspiel aus Belastungsrichtung, ausgeprägter Textur und Belastungsart über mecha-
nische Prüfmethoden direkt nachvollziehbar ist. Eine besonders stark ausgeprägte Textur, wie 
sie für stranggepresste oder warmgewalzte Magnesiumprodukte in Abhängigkeit der Pro-
zessparameter vorkommt [46, 67, 86], führt bekanntlich zu anisotropen Werkstoffverhalten. 
Grundlegende Erkenntnisse sind durch HÖTZSCH [87] gewonnen worden, dessen Untersu-
chungen von Radial- und Längsstauchproben eines stranggepressten Magnesiumdrahtes erga-
ben, dass das Auftreten der mechanischen Zwillingsbildung von der Lage der Beanspruchungs-
richtung zur Vorzugorientierung der Kristalle abhängt. Die Textur des stranggepressten 
Untersuchungsmaterials lässt sich durch die sogenannte Spiralfasertextur beschreiben, in der 
die Basalebenen ringförmig parallel zur Strangpressrichtung vorliegen. Unabhängig von der 
Umformgeschwindigkeit erhielt HÖTZSCH für Längsstauchproben einen parabolischen Verfes-
tigungsverlauf (aktive Zwillingsbildung) und für Radialstauchproben nicht. In Abbildung 10a 
sind in Analogie zu diesen Ergebnissen die Spannungs-Dehnungs-Verlaufe nach KNEZEVIC 
et al. [81] abgebildet, welche einen identischen Effekt, jedoch über die Variation der Beanspru-
chungsart (Zug/Druck), erreichen. Wie in Abbildung 10b nach SHEN et al. [88] aufgezeigt, liegt 
dem parabolischen Verlauf der Verfestigungsrate bei aktiver Zwillingsbildung keine Ge-
schwindigkeitsabhängigkeit zu Grunde. 
     
Abbildung 10: Spannungs-Dehnungs-Kurven von AZ31 Blech mit Basaltextur und Belastungs-
richtung parallel zur Walzrichtung (a) nach [81]; Verlauf einer Verfestigungs-
kurve hexagonaler Einkristalle mit ausgeprägter Zwillingsbildung (b) nach [88] 
Die Radialstauchproben aus HÖTZSCH [87] Untersuchungen können sich auf Grund der mit 
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und Prismengleitung umformen, wobei die mechanische Zwillingsbildung keinen wesentli-
chen Beitrag zur Gesamtdehnung leisten kann [87, 89]. Die Druckfließkurven der Längspro-
ben hingegen zeigen einen charakteristischen Verlauf mit der Aktivierung der mechanischen 
Zwillingsbildung, welche der Verfestigung entgegenwirkt und einen Beitrag zur Gesamtdeh-
nung leistet [90]. Beim anfänglich abgeflachten Verlauf der Fließspannung nimmt die Dichte 
an Primärzwillingen stark zu, die Kaltverfestigungsrate bleibt jedoch gering (vgl. Abbildung 
10a). In der darauffolgenden Phase nimmt die Kaltverfestigungsrate zu. Die Analyse der Zwil-
lings- und Matrixmissorientierung von JIANG et al. [91] hat ergeben, dass der zunehmende 
Anteil an Sekundärzwillingen für den anschließenden Anstieg der Fließspannung zuständig 
ist. Die erhöhte Anzahl an Zwillingsgrenzen führt hier zur Versetzungsbehinderung. 
Die mechanische Zwillingbildung macht sich durch das Rotieren/Umklappen einzelner 
Kristallbereiche zuletzt vor allem in einer Veränderung der Textur bemerkbar. So können an-
hand von Missorientierungsanalysen, bspw. aus einer EBSD Messung heraus, Statistiken dar-
über geführt werden, welchen Anteil die durch die Zwillingsbildung umorientierten Kristall-
bereiche haben [92, 93]. Wie es in [94] nach HUANG et al. beschrieben ist, kann diese 
Umorientierung technologisch dazu genutzt werden, scharfe Texturen gezielt abzuschwächen. 
Da Zwillingsgrenzen als Keimstellen für die Rekristallisation fungieren und neu gebildete Kör-
ner die Kristallorientierung des Mutterkorns annehmen, führt die Wärmebehandlung eines 
kaltumgeformten (verzwillingten) Mg-Gefüges zu einer Vielzahl neuer Orientierungen (siehe 
[82]). Ohne die Berücksichtigung dynamischer Rekristallisationsvorgänge, wovon bei RT Be-
dingungen auszugehen ist, lässt sich das Zusammenspiel der kristallographischen Gleitung 
und der Zwillingbildung mithilfe viskoplastischer Mehrkristallsimulationen, wie es die Auto-
ren CHOI et al. [85] für Mg aufzeigen, ermessen. Somit konnten Zug- oder Druckbelastungs-
modi bei RT in der Blechebene von basal texturierten Mg simuliert werden, die die relative 
Aktivität der Umformmechanismen und deren Beitrag zur Texturentwicklung darlegen. Wie 
in Abbildung 11a/b abgebildet, ist die {10-12}-Zugzwillingsbildung bei Zugbeanspruchungen 
in der Blechebene nahezu inaktiv. Gleichzeitig nimmt der Dehnungsanteil durch Basalgleitung 
stetig ab, während der Anteil durch Pyramidalgleitung I. Art steigt. 
In Analogie zu den zuvor dargelegten Spannung-Dehnungs-Kurven ist die relative Aktivi-
tät der {10-12}-Zugzwillinge bei einer Druckbeanspruchung in der Blechebene anfänglich sehr 
hoch und fällt mit zunehmender Dehnung deutlich ab (Abbildung 11c/d). Dazu weist die Py-
ramidalgleitung II. Art einen spiegelbildlichen Verlauf auf. Die Aktivität der Basalgleitung ist 
unter Zugbeanspruchung deutlich geringer als die der Pyramidal- und Prismengleitung, bildet 
jedoch unter Druckbeanspruchung gemeinsam mit der Pyramidalgleitung das Hauptgleitsys-
tem mit fortschreitender Dehnung. Die numerisch simulierte Texturentwicklung auf Grund-
  2.2    MIKROMECHANISCHE MECHANISMEN DER UMFORMUNG 
 21 
lage dieser Ergebnisse, führt in [85] zu einer guten Übereinstimmung im Vergleich zu experi-




Abbildung 11: relative Aktivität der Umformmechanismen von basal texturiertem AZ31 wäh-
rend einachsiger Beanspruchungen bei RT und 0,005 s-1 Umformgeschwindigkeit 
in der Blechebene parallel (a, c) und senkrecht (b, d) zur WR [85] 
Modellierung der Texturentwicklung 
Die vorliegende Arbeit nutzt die Texturmodellierung zum quantitativen Verständnis der akti-
ven Umformmechanismen im Vergleich zur gemessenen Texturentwicklung. Zu den gegen-
wärtigen Texturmodellierungsansätzen gehören zum Beispiel der Einsatz des TAYLOR-Mo-
dells, von VPSC-Modellen (engl. visco-plasticity self-consistent) oder Kristallplastizitäts-FE-
Methoden [95]. Das TAYLOR-Modell ist für simulative Trends der Texturentwicklung sehr gut 
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abgesicherte Ergebnisse. VPSC-Modelle und Kristallplastizitäts-FE-Methoden liefern tatsäch-
lich genauere numerische Simulationsergebnisse mit zusätzlichen Informationen zum Ver-
ständnis der Textur, jedoch bei deutlich erhöhtem Rechenaufwand. Zudem garantieren diese 
Methoden nur bei entsprechenden Detailierungsaufwand in der Definition der Randbedingun-
gen zuverlässigere Antworten im Vergleich zu den Ergebnissen des TAYLOR-Modells [96]. 
Mithilfe der TAYLOR-Theorie wird aus der Orientierungsabhängigkeit die relative Festig-
keit eines Gleitsystems berechnet. Als Grundlage dient die Annahme einer plastischen Ver-
formung unter Beibehaltung der Volumenkonstanz mit dem Dehnungstensor: 
 
 9: =  ∙ =1 0 00 −A 00 0 −B1 − ACD   . Gl. 1 
   
Der polykristalline TAYLOR-Faktor FG  drückt die während des Verformungsschritts  im po-
lykristallinen Volumenelement benötigte Verformungsarbeit aus und ist das Maß der relativen 
Festigkeit jedes der betrachteten Gleitsysteme pro Korn. Das TAYLOR-Modell beschreibt die 
Rotation einer Orientierung eines Korns in Abhängigkeit der aktivierten Gleitsysteme. Etwa-
ige Effekte durch GBS oder eine inhomogene Dehnungsverteilung sind von dieser Betrachtung 
ausgeschlossen. Die Herleitungen und das Berechnungsverfahren sind u. a. in [97, 98] zu fin-
den. 
2.2.6 Schädigung und Versagen 
In Abhängigkeit der Belastungsbedingungen zeichnet sich ein Gewaltbruch durch charakte-
ristische Bruchbilder an der Bruchfläche aus. Diese werden als verformungslose und verfor-
mungsarme Sprödbrüche oder Verformungsbrüche bezeichnet. Sprödbrüche setzen plötzlich, 
mit hohen Rissausbreitungsgeschwindigkeiten ein und benötigen lediglich eine geringe Ener-
gie. Verformungsbrüche hingegen benötigen eine hohe Energie und kündigen sich durch eine 
plastische Verformungszone an [14]. Bei polykristallinen Werkstoffen kommt es während der 
Umformung zum Aufstau von Versetzungen an Korngrenzen, Phasengrenzen oder Einschlüs-
sen. Infolge dessen entstehen Spannungskonzentrationen, die ab einem kritischen Wert be-
wirken, dass die dort herrschende Bindung von Gitterebenen gelöst wird und Mikrorisse ent-
stehen. Die darauffolgende Ausbreitung der Mikrorisse ist durch linear-elastische oder 
elastisch-plastische Vorgänge gekennzeichnet [99]. 
Analog zu den Umformmechanismen sind die Schädigungsmechanismen vor allem von der 
kristallographischen Struktur, für den Fall von Mg, von den Merkmalen des hdp-Kristallgitters 
abhängig. So zeigt die Umformung einer gewalzten AZ31-Legierung bei RT in den Untersu-
chungen von PAN et al. [100], dass sich die Umform- und Schädigungsmechanismen bei Zug- 
bzw. Scherproben deutlich unterscheiden. Anhand von Spannungs-Dehnungs-Kurven wurde 
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gezeigt, dass sich das Verfestigungsverhalten beim einachsigen Zug im Vergleich zur Scher-
beanspruchung merklich unterscheidet. Zudem änderte sich das Bruchbild von einem Verfor-
mungsbruch zu einem verformungslosen Sprödbruch. Weiterhin ist die Bildung von Doppel-
zwillingen der dominierende Verfestigungsmechanismus bei einachsigem Zug, während 
Zugzwillinge bei Scherbeanspruchung überwiegen. Die Autoren SELVARAJOU et al. [101] schil-
dern gleichartige Ergebnisse mittels einer FEM-Simulation (Finite Elemente Methode). Die 
Vernetzung stellt einen polykristallinen Körper mit voreingestellter Basaltextur dar. Ein hoher 
Triaxialitätsfaktor bewirkt, dass die Umformung hauptsächlich durch prismatische Gleitsys-
teme getragen wird und bei geringem Triaxialitätsfaktor hauptsächlich durch pyramidale 
Gleitsysteme [101] (der Triaxialitätsfaktor H stellt eine skalare Größe zur Beschreibung des 
Spannungszustands dar, siehe Kapitel 2.3.2, S. 31). 
Spröd-/Spaltbruch 
Werkstoffe mit makroskopisch sprödem Bruchverhalten finden in der Umformtechnik selten 
Betrachtung, da sie die wichtigste zur Umformung notwendige Eigenschaft der Duktilität nicht 
aufweisen. Tiefe Temperaturen, hohe Umformgeschwindigkeiten und mehrachsige Span-
nungszustände, etwa durch Kerben, schroffe Übergänge oder Scherbeanspruchungen, werden 
in der Fachliteratur als sprödbruchfördernde Bedingungen diskutiert. Dennoch ist es bedeut-
sam im Rahmen dieser Arbeit die Thematik aufzugreifen, da die zu untersuchende Magnesi-
umlegierung AZ31 sowohl bei niedrigen Temperaturen als auch bei Beanspruchungen mit 
großem Scheranteil duktiles Schädigungsverhalten auf mikromechanischer Ebene aufweist 
[100, 102]. Die Entwicklung eines Sprödbruches erfolgt dabei zwei Schritten [103]: 
• Entstehung von Mikrorissen durch lokale Spannungsüberhöhungen an einer Inhomoge-
nität im Gefüge, 
• Ausbreitung des Mikrorisses in oder entlang einer Korn-, Zwillings- oder Phasengrenze 
und Fortschreiten eines makroskopischen Risses bis zum ganzheitlichen Versagen. 
Der Sprödbruch ist ein makroskopisch elastischer Bruch, dessen Bruchfläche senkrecht zur 
größten Hauptnormalspannung liegt. Bei sog. quasi-spröden Werkstoffen (hauptsächlich Me-
talle bei tiefen Temperaturen) finden mikroplastische Prozesse statt, welche die Bildung der 
Mikrorisse hervorrufen. Glas, Keramik oder Silizium hingegen gehören zur Gruppe der völlig 
spröden Werkstoffe, da selbst auf Mikroebene nur reinelastisches Verhalten zum Lösen von 
Atombindungen führt. Bei Mehrkristallen kann die plötzliche Rissausbreitung sowohl trans-
kristallin als auch interkristallin erfolgen. Der transkristalline Spaltbruch zeichnet sich durch 
viele Orientierungen an der Trennfläche ab, weil der Riss durch mehrere Körner unterschied-
licher Orientierung hindurch läuft. Der Zusammenhalt zwischen den Körnern ist so groß, dass 
die atomaren Bindungen innerhalb jedes Korns zerstört werden. Ist jedoch der Zusammenhalt 
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zwischen den Körner durch den Aufstau von Versetzungen oder GBS geschwächt, so kommt 
es zu einem interkristallinen Bruch mit einer Rissausbreitung entlang von Korngrenzen [104]. 
Für Mg existieren verschiedene atomare Ebenen, auf denen sich ein Riss innerhalb eines 
Kristalls ausbreiten kann. Dabei ist die Orientierung des Risses zum aktiven Gleit- oder Zwil-
lingssystem von Bedeutung [105]. RAY und WILKINSON [106] beschreiben den Bruchverlauf 
von AZ31 Zugproben bei RT mit der Bildung von Mikrorissen und –poren und anschließend 
der schnellen Ausbreitung eines makroskopischen Risses. Der Volumenanteil der Mikrohohl-
räume vor dem Bruch betrug dabei weniger als 0,05 %. Das spröde Bruchverhalten bei RT ist 
auf die niedrige Stapelfehlerenergie des Mg zurückzuführen. Gerade bei niedrigen Tempera-
turen verursacht sie, dass die Versetzungsbewegung an ihre Gleitebenen gebunden ist und 
somit zum Versetzungsaufstau und einer starken lokalen Verfestigung des Werkstoffs führt 
(vgl. Kapitel 2.2.1, S. 5). 
Beim Spaltbruch von Mg verliert der Werkstoff seinen Zusammenhalt vorwiegend an 
Korn- und Zwillingsgrenzen. Zu dieser Erkenntnis kommen NEMCKO et al. [107] in ihren Un-
tersuchungen an Zugproben aus kommerziell reinem Mg. Durch die Abwesenheit von Legie-
rungselementen kann davon ausgegangen werden, dass lokale Spannungsüberhöhungen nicht 
durch Partikel ausgelöst werden. Wie in Abbildung 12 zu erkennen ist, verläuft der Bruch 
entlang von Korngrenzen und weist damit das charakteristische Bruchbild eines interkristalli-
nen Spaltbruchs auf. Weiterhin sei darauf hinzuweisen, dass die Zwillingsbildung in großen 
Körnern dazu führt, dass der Riss ebenso entlang dieser Zwillingsgrenzen verläuft. 
 
Abbildung 12: lichtmikroskopische Aufnahmen einer unter einachsigem Zug belasteten Mag-
nesiumprobe im Ausgangszustand (a), mit 2 % Dehnung (b) und zum Zeitpunkt 
des Bruchs (c); die Pfeile und der rote Rahmen markieren die Rissinitiierung, die 
zum ganzheitlichen Versagen führten [107] 
Als einer der Ersten formulierte OROWAN [108] das Spaltbruchkriterium als Überschreiten der 
größten Hauptspannung eines werkstoffabhängigen kritischen Werts 1234. Sollte der belastete 
Werkstoff anfangen zu fließen, wird die größte Hauptspannung keineswegs soweit ansteigen, 
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dass sie diesen kritischen Wert erreicht. Liegt die größte Hauptspannung also unterhalb dieses 
kritischen Werts, kann der Bruch nicht als Spaltbruch beginnen [109]. Aus den Bindungskräf-
ten von benachbarten Atomen im Kristallgitter lässt sich die theoretische Zugfestigkeit be-
stimmen. Tatsächlich ist jedoch die technische Zugfestigkeit bis zu zwei Größenordnungen 
kleiner, was laut GRIFFITH [110] auf die Existenz von kleinen Fehlstellen in Form von Mikro-
rissen zurückzuführen ist. Das GRIFFITH’sche Bruchkriterium beschreibt eine kritische, äußere 
Spannung 1234∗  die dazu führt, dass ein senkrecht belasteter Mikroriss der Länge 2J sich in 
einem spröden Werkstoff instabil auszubreiten beginnt: 
 
 1234∗ = K 2M ∙ B1 − N	C ∙ J   . Gl. 2 
 
Die sog. kritische mikroskopische Spaltbruchspannung krit∗  ist definiert als die äußere Span-
nung, die an ein repräsentatives Volumenelement (RVE) angelegt wird. Von LEMAITRE [111] 
wurde ein RVE-Mindestvolumina von (0,1 mm)3 für Metalle vorgeschlagen, damit es groß ge-
nug sei, dass eine ausreichende Wahrscheinlichkeit für die Existenz eines Mikrorisses vorliegt, 
und klein genug, den Spannungszustand als homogen annehmen zu können. Das GRIF-
FITH’sche Bruchkriterium ist ein Modell zur lokalen Versagensvorhersage und gilt für den 
Spannungszustand der ebenen Dehnung. Dabei ist  die spezifische Oberflächenenergie,  das 
Elastizitätsmodul und N die Querkontraktionszahl. Weil dieser Ansatz das lokale plastische 
Fließen an der Rissspitze jedoch nicht berücksichtigt, konnte er experimentell bisher nur an 
spröden Glasproben und keinen Metallen bestätigt werden [112]. In dem Ansatz nach IRWIN 
[113] und OROWAN [108] wurde dem Abhilfe geschaffen, indem die plastische Verformungs-
energie pl in die Bilanz mit aufgenommen wird: 
 
 1234∗ = K 2 ∙ U + 9:WM ∙ B1 − N	C ∙ J = K 2 ∙ XYZM ∙ B1 − N	C ∙ J   . Gl. 3 
 
Allgemein ist Y als die effektive Oberflächenenergie oder spezifische Bruchenergie bekannt. 
Die plastische Verformungsenergie pl ist von der Beweglichkeit der Versetzungen abhängig 
und kann je nach Material, Temperatur und Umformgeschwindigkeit ähnlich oder zwei bis 
drei Ordnungen größer als  sein [114]. In der Modellierung von Blechumformprozessen ist 
für AZ31 Feinblech bisher unbekannt, ob Spaltbruchkriterien für niedrige Temperaturen not-
wendig sind, oder ab wann duktile Schädigungsmechanismen hauptsächlich zum tragen kom-
men. 
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Duktiler Bruch/Verformungsbruch 
Verfügt ein metallischer Werkstoff über ausreichend Duktilität, so werden die aufgrund einer 
äußeren Belastung entstandenen Spannungen durch Umformmechanismen abgebaut. Die 
Energie, die dabei bis zum Bruch benötigt wird, ist um ein Vielfaches höher im Vergleich zum 
Spaltbruch. Die Umformmechanismen unterliegen den Eigenschaften der Kristallgitterstruk-
tur ebenso wie der Zusammensetzung des Werkstoffs. Legierungen bestehen aus mehreren 
Phasen, Ausscheidungen und Einschlüssen, welche Inhomogenitäten im Gefüge darstellen. Bei 
einer ausreichend großen Mobilität der Versetzungen kommt es im Bereich der Partikel vor 
dem Eintreten der Mikrorissbildung zur plastischen Verformung. Durch den auftretenden Ver-
setzungsaufstau und die damit verbundenen Spannungen kommt es zur Bildung und zum 
Wachstum von Hohlräumen um die Partikel herum. Die Hohlraumbildung ist stark sowohl 
von den Materialeigenschaften wie Partikelfestigkeit, –größe und –form als auch dem Verfes-
tigungsverhalten der Matrix abhängig. Hohlräume bilden sich dabei aufgrund voneinander 
ablösender Korngrenzen an Triplepunkten, durch Ablösen der Matrix von Partikeln oder durch 
Zerbrechen der Partikel. Der Vorgang des Ablösens geschieht bei einem weichen Matrixma-
terial und das Zerbrechen der Partikel bei einem festen Matrixmaterial [115]. Durch mikro-
plastisches Fließen vergrößern sich diese Hohlräume in Folge einer zunehmenden makrosko-
pischen Beanspruchung soweit, dass die einzelnen Hohlräume sich irgendwann vereinen 
(siehe Abbildung 13). Die durch die Vereinigung von Hohlräumen (Koaleszenz) entstehenden 
Bruchflächen weisen eine typische Waben- oder Grübchenstruktur auf. Bei Werkstoffen, wo 
die zweite Phase und die Einschlüsse gut an der Matrix anbinden, ist die Hohlraumbildung oft 
ein kritischer Punkt, an dem der Bruch bereits kurz nach der Bildung solcher eintritt. Erreichen 
diese Hohlräume eine kritische Größe im Verhältnis zu ihrem Abstand zueinander und der 
Größe der lokalen plastischen Instabilität, führt das zum ganzheitlichen Versagen [116]. 
 
Abbildung 13: schematische Darstellung der duktilen Schädigungsmechanismen von der Mik-
roporenbildung, über das Porenwachstum, bis zur Koaleszenz der Poren und der 
Bildung eines Risses nach [117] 
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Wie RODRIGUEZ et al. [102] in ihrer Untersuchung nachweisen, zeigen die spröden Bruchcha-
rakteristika einer AZ31 Legierung bei RT und 100 °C einen Übergang zu duktilen Bruchver-
halten bei Temperaturen ab 200 °C. Mit zunehmender Temperatur nehmen die Dichte und 
Tiefe der Waben- bzw. Grübchenstruktur an den Bruchflächen der Proben zu. In Abbildung 
14 sind die Ergebnisse aus LHUISSIER et al. [118] dargestellt, worin die Hohlraumbildung und 
das -wachstum mittels Röntgenmikrotomographie in situ (während des Versuchs) an einer 
AZ31 Zugprobe bei 400 °C gemessen wurde. Sie zeigen, dass sowohl die Anzahl als auch die 
gemittelte Größe der gebildeten Hohlräume bei konstanter Umformgeschwindigkeit linear zu-
nehmen. 
   
Abbildung 14: die in Abhängigkeit des Umformgrads herbeigeführte Anzahl von Hohlräumen 
pro mm3 (a) und deren Radius (b) einer AZ31 Magnesiumlegierung unter Zug-
belastung bei 400 °C [118] 
Obwohl ca. 30 % der Hohlräume in direktem Kontakt zu Partikeln einer zweiten Phase stehen, 
konnten die Autoren nachweisen, dass diese zwar die Hohlraumbildung auslösen, aber das 
Hohlraumwachstum nicht weiter beeinflussen. Die Form der Hohlräume ist aber stark von den 
aktiven Umformmechanismen abhängig. So zeigen NEMCKO et al. [119], dass das anisotrope 
Materialverhalten des Magnesiumkristalls zur Ausbildung unregelmäßig geformter Hohl-
räume führt. Zum Vergleich demonstrieren die Autoren, dass unter denselben Versuchsbedin-
gungen, die definiert eingebrachten (kreisrunden) Hohlräume, sich bei der Belastung einer 
Kupferprobe unabhängig von der Belastungsrichtung gleichmäßig vergrößern. Durch den spe-
ziellen Herstellungsprozess des Untersuchungswerkstoffs (siehe Kapitel 4, S. 55) zeichnet sich 
das AZ31 Feinblech durch besonders homogen und feinverteile Partikel zweiter Phase aus. Im 
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Bezug auf ihre mechanischen Eigenschaften und ihre Morphologie bei duktiler Schädigung 
einnehmen können. 
2.3 Plastomechanik und Ansätze der Werkstoffmodellierung 
Durch das nicht-lineare Zusammenspiel von dynamischen Ver- und Entfestigungsprozessen, 
sowie Umform- und Schädigungsmechanismen ändert sich der Zustand der Mikrostruktur und 
damit das mechanische Verhalten während der Umformung [7]. Als Basis für die Modellierung 
von spannungs- und umformgradabhängigen Werkstoffeigenschaften werden Prüfmethoden 
angewandt, mit denen es aus einer Kombination von Versuchen möglich ist, werkstoffspezifi-
sche Kennwerte abzuleiten. Diese Prüfmethoden zielen durch die individuelle Auslegung der 
Proben auf die Herbeiführung von definierten Spannungs- bzw. Dehnungszuständen [120]. Im 
Folgenden werden die Lehrsätze der Bruch- und Plastomechanik sowie der Schadensanalyse 
ausschnittweise dargelegt und im Sinne der FEM-Simulation diskutiert. Den Schwerpunkt bil-
det hierbei die Anwendung in Blechumformprozessen. 
2.3.1 Beschreibung des Spannungs- und Dehnungszustandes 
Die formgebenden Blechbearbeitungsverfahren zur Herstellung von dünnwandigen Bauteilen 
lassen sich grundsätzlich in Biege- und Ziehverfahren unterteilen. Die jeweiligen Umformver-
fahren wie z. B. das Biegen, Rollen oder Verwinden bzw. Tiefziehen, Streckziehen oder Durch-
ziehen grenzen sich durch besondere Verfahrensmerkmale voneinander ab (tiefergehende Er-
läuterungen sind u. a. in [121] zu finden). Vor allem aber unterscheiden sie sich in den lokal 
auftretenden Spannungszuständen. Der Begriff Spannungszustand bezeichnet alle Normal- 
und Schubspannungen, die an einem beliebigen Ort eines Körpers auftreten. Durch die aufge-
brachten Beanspruchungen der Blechbearbeitungswerkzeuge lösen diese lokal unterschiedli-
che Dehnungszustände aus. 
Der Zusammenhang zwischen Spannung und logarithmischer Formänderung wird durch 
das Fließgesetz beschrieben und setzt sich aus Fließregel und Fließbedingung zusammen. Die 
Fließregel gibt an, wie die Formänderungsgeschwindigkeiten in Abhängigkeit der Spannungen 
lauten. Im Gegensatz zur einachsigen Spannung, die einen Spezialfall darstellt, muss eine 
Fließbedingung für das Fließen im mehrachsigen Spannungszustand aufgestellt werden. Ein 
Spannungszustand in Punkt [  (vgl. Abbildung 16a) wird mithilfe des Spannungstensors ⃗ 
(CAUCHY-Spannungstensor genannt) und neun Spannungskomponenten, der drei Normal-
spannungen ii und sechs Schubspannungen ij, beschrieben (Gl. 4). Aufgrund der Symmetrie 
des Spannungstensors besteht er aus nur sechs unabhängigen Größen und kann auch in der 
VOIGT’schen Notation als 6×1-Vektor geschrieben werden. Die Größe der angreifenden Nor-
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mal- und Schubspannungen hängt von der Lage des Punktes [ innerhalb des belasteten Kör-
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Der Spannungszustand ist eine zentrale Größe in der Kontinuumsmechanik, stellt aber die 
experimentelle Festkörpermechanik vor Schwierigkeiten in dessen Messung. Deutlich weniger 
aufwendig ist jedoch die Messung des Dehnungszustandes über direkte Messmethoden. Die 
Bestimmung des Grenzformänderungsverhaltens eines Blechwerkstoffes ist eine bekannte 
Werkstoffcharakterisierung, wobei der Dehnungszustand einen der Prüfparameter darstellt. 
Die Bestimmung der Grenzformänderung (GFÄ) ist die Verbindung zwischen Laborprüfung 
und dem praktischen Ziehteil, indem die lokalen Dehnungszustände als Maß für die tatsächli-
che Beanspruchungsbedingung herangezogen werden. Verfahrensgebundene Prüfmethoden, 
wie der ERICHSEN-Tiefungsversuch, Näpfchenziehversuch nach SWIFT, MARCINIAK oder 
NAKAJIMA, spielen eine entscheidende Rolle für die Ermittlung mechanischer Kennwerte für 
die industrielle Blechumformung [122]. 
Die Methode zur Vorhersage der GFÄ wurde 1963 von KEELER, BACKOFEN und 1968 von 
GOODWIN entwickelt [123, 124]. Experimentell ermittelte Punkte aus Haupt- und Nebenfor-
mänderung (0 und 0	) werden durch die Grenzformänderungskurve FLC (engl. forming limit 
curve) verbunden. Die FLC zeigt den Übergang von schadensfreier zu schadensbehafteter Um-
formung an. Je nach Prüfvorhaben stellt entweder die Einschnürung oder der Riss der Blech-
probe das Versagenskriterium dar [125]. In Abbildung 15a sind Spannungszustände am Bei-
spiel eines einfachen Ziehteils schematisch dargestellt. Bspw. der Spannungszustand im 
Ziehteilboden löst den Dehnungszustand des Streckziehens aus und zeichnet sich durch 0 = 0	 im Grenzformänderungsschaubild FLD (engl. forming limit diagram) aus (Abbildung 15b). 
Analog kann der Spannungszustand in der Zarge der sogenannten ebenen Dehnung und der 
Spannungszustand im Flanschbereich dem des Tiefziehens zugeordnet werden. Diese Darstel-
lung geht davon aus, dass das Werkstoffversagen hauptsächlich durch den Dehnungszustand 
in der Blechebene bestimmt wird. Der Bereich der ebenen Dehnung stellt in der Praxis kriti-
sche Punkte am Blechbauteil dar, weil er im Bereich von Stempel- und Ziehradien auftritt und 
aufgrund der niedrigen GFÄ schnell zum Versagen führt [126]. Weiterhin sei anzumerken, 
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dass diverse Radien des Tiefziehwerkzeugs überlagerte Biegespannungen und oberflächen-
nahe Schubspannung aufgrund der Reibung auslösen. In der Realität ist daher der Spannungs-
zustand über die Blechdicke nicht als homogen zu betrachten [127]. 
            
Abbildung 15: lokale Spannungszustände in einem einfachen Ziehteil lösen unterschiedliche 
Dehnungszustände aus (a); in Abhängigkeit des Dehnungszustands liefert das 
Grenzformänderungsdiagramm den Zeitpunkt des Versagens (b) [10, 128] 
Die Methode zur Ermittlung der Umformgrade 0 und 0	 basiert auf der Vermessung einzel-
ner Elemente eines auf der Blechoberfläche aufgetragenen Rasters (z. B. Kreis- oder Linien-
netz) mit definierter Messlänge. Ähnlich der in Abbildung 15b dargestellten Streckung der 
Kreislinien zu Ellipsen, verändert das Messraster seine Form infolge der Umformung des 
Werkstoffes. Der Umformgrad in Blechdickenrichtung wird mit 0 + 0	 = −0
 über das Ge-
setz der Volumenkonstanz/Inkompressibilität bestimmt. 
Für AZ31 zeichnen sich die Temperatur und Umformgeschwindigkeit als dominierende 
Einflüsse auf die Lage der FLC ab. Eine starke Zunahme der GFÄ ist ab 200 °C zu erwarten 
und eine weitere Steigerung mit höheren Temperaturen [129, 130]. Eine Erhöhung der Um-
formgeschwindigkeit wirkt sich mindernd auf die GFÄ von AZ31 aus [131]. BRUNI et al. [129] 
kommen zu dem Ergebnis, dass sich der Einfluss der Umformgeschwindigkeit im Spannungs-
zustand des Streckziehens stärker niederschlägt als im einachsigen Zug oder Streckziehen. 
Dieses Verhalten wäre auf die Abhängigkeit der auftretenden Mechanismen GBS, DRX und 
Kornwachstum vom Spannungszustand zurückzuführen. Die Untersuchungen von NODA et al. 
[132] an feinkörnigen AZ31 unter biaxialer Zugbeanspruchung, wo es verstärkt zu GBS ge-
kommen ist, belegen dies. Die Autoren WANG et al. [133] weisen darauf hin, dass die Auswir-
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steigender Temperatur im Bereich von 130 °C bis 210 °C zunimmt. Die Dehnratenempfindlich-
keit stellt die Veränderung der wahren Spannung in Abhängigkeit der Dehnrate dar: 
 
 F = 8 ln 68 ln %,    . Gl. 5 
 
Des Weiteren gibt es vereinzelte Untersuchungen zur GFÄ unter hochdynamischer Belastung. 
So zeigen ULACIA et al. [134], dass die elektromagnetische Blechumformung (0,  ≈ 1500 s−1) ei-
nes 1,0 mm dicken AZ31-Blechs im Unterschied zur quasistatischen Prüfung zu einer höheren 
Fließgrenze und GFÄ bei RT geführt hat. Da sie GFÄ stark von der Dehnratenempfindlichkeit 
und dem Verfestigungsexponent (h-Wert, Gl. 6) von AZ31 abhängt, sollten sie bei der Ermitt-
lung und Einordnung von FLCs berücksichtigt werden [135]. Der Verfestigungsexponent steht 
über das Potenzgesetz 
 
 B0C = i ∙ 0j Gl. 6 
 
im Verhältnis zur Fließspannung von Kaltfließkurven. So führt ein hoher h-Wert dazu, dass 
bereits verfestigte Bereiche die Deformation zu den umliegenden Bereichen verschieben und 
das Werkstoffversagen verzögern. In ähnlicher Weise wirkt sich der positive Anstieg des F-
Werts dort aus, wo lokalisierte Verformung verhindert wird [136]. Die Autoren DUYGULU und 
AGNEW [137] schildern in ihren Untersuchungen an gewalzten AZ31 Blechen, dass der F-
Wert von RT bis 200 °C um das 15-fache ansteigt und damit ein maßgebliches Indiz für die 
gute Umformbarkeit bei hohen Temperaturen ist. Die FLC wird in der FEM-Simulation dazu 
genutzt, lokale Dehnungszustände zu erkennen, die ein kritisches Niveau erreichen. Weiterhin 
nützt sie der Auslegung von Blechbauteilen sowie derer Herstellungsprozesse [138]. Es ist eine 
bewährte Methode, jedoch berücksichtigt die normgerechte Ermittlung der GFÄ nur lineare 
Dehnungspfade. Dadurch ist ihre Anwendung bei Biegeprozessen eingeschränkt und liefert 
keine verlässlichen Ergebnisse für Bauteile mit nichtlinearen Dehnungspfaden [139]. 
Dem gegenüber stehen technologische Prüfmethoden wie der ERICHSEN-Tiefungsversuch 
oder der Näpfchenziehversuch nach SWIFT, die das Einsetzen eines Risses beim Formen eines 
Napfs aus einer Ronde detektieren. Die Ziehtiefe und der Napfdurchmesser geben zwar Auf-
schluss über die Tiefziehtauglichkeit des Werkstoffs, können jedoch nicht in einer numeri-
schen Simulation als Werkstoffkennwert verwendet werden. 
2.3.2 Triaxialitätsfaktor und Lode-Parameter 
In der numerischen Simulation von Umformprozessen mithilfe der FEM wird sowohl der Orts-
tensor (Translation und Rotation) und der Verzerrungstensor (Dehnung) als auch die Zu-
standsvariablen wie Umformgrad, Umformgeschwindigkeit und Temperatur jedes Elements in 
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definierten Zeitschritten berechnet. Sollen innerhalb des Fließgesetzes, d. h. im Materialmodell 
mehrachsige Spannungszustände berücksichtigt werden, so können aus dem Spannungstensor ⃗ (siehe Kapitel 2.3.1, S. 28) und dem Spannungsdeviator k skalare Größen berechnet werden, 
welche Berücksichtigung in der Fließbedingung finden. Als Spannungsdeviator ist der Teil des 
Spannungstensors gemeint, der von dem hydrostatischen Anteil abweicht: ⃗ − l3m. Im Fol-
genden werden die Hauptinvariante n und die deviatorischen Spannungsinvarianten o	 und o
 
betrachtet [140]. Im Hauptspannungsraum sind sie entsprechend 
 
 n =  + 	 + 
 Gl. 7 
 o	 = 16 XB − 	C	 + B − 
C	 + B	 − 
C	Z Gl. 8 
 o
 = B − C ∙ B	 − C ∙ B
 − C Gl. 9 
 
berechnete Skalare, welche unabhängig vom gewählten Koordinatensystem als Spannungszu-
standsparameter 
 
 q = − = − n3 = − 13 B + 	 + 
C Gl. 10 
 A = r = s3o	 = K12 XB − 	C	 + B − 
C	 + B	 − 
C	Z Gl. 11 
 t = u272 o
w
 




 Gl. 12 
 
im Triaxialitätsfaktor H, dem Lode-Parameters  oder dem normierten Lode-Winkel 5̅ insbe-
sondere bei der Schädigungsmodellierung zur Anwendung kommen [141–145]. Wie in Tabelle 
3 beispielhaft dargelegt, kann das Zusammenwirken der drei Hauptspannungen bei verschie-
denen lokalen Belastungsarten mithilfe dieser Skalare unterschieden werden und in Modellan-
sätzen für komplexe Spannungszustände berücksichtigt werden. 
Der Triaxialitätsfaktor H ist der Quotient aus dem Mittelwert   der Hauptspannungen 
und der Vergleichsspannung v nach VON MISES: 
 
 H = ns3o	 = −qA = |    . Gl. 13 
 
Im Schrifttum ist die Abhängigkeit der Schädigungsmechanismen von dem Triaxialitätsfaktor 
mehrfach dokumentiert, jedoch liefert die Berücksichtigung der dritten Spannungsinvariante 
in Form des Lode-Parameters bei Scherbeanspruchungen genauere Ergebnisse [146–148]. Mit 
einem Wert zwischen −1 und 1 entsprechend Gl. 15 zeigt der Lode-Parameter an, ob die Be-
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lastung eher axialsymmetrisch ist oder dominierende Anteile der Scherung aufweist. Die Her-
leitung über den Lode-Winkel 5 zeigt folgenden Zusammenhang zur normierten dritten Span-
nungsinvariante ξ: 
 
 ξ = cosB35C = utAw
 Gl. 14 
  = √3 tan 5 = 2	 −  − 
 − 
 = 3B	 − C − 
    . Gl. 15 
 
Bei der Berechnung gilt stets  > 	 > 
. Der Lode-Winkel 5 kann Werte zwischen Null und M/3 annehmen [140]. Für die numerische Anwendung wird der Lode-Winkel über 
 
 5̅ = 1 − 65M = 1 − 2M cos utAw
 = 1 − 2M cosX Z Gl. 16 
 
normiert und liegt damit zwischen -1 und 1. 
 
Tabelle 3: Triaxialitätsfaktor H, Lode-Parameter  und normierter Lode-Winkel 5̅ der we-
sentlichen Spannungszustände in der Blechumformung nach [149, 150] 
Spannungszustand Triaxialitätsfaktor H Lode-Parameter  n. Lode-Winkel 5̅ 
einachsiger Zug 1 3⁄  −1 1 
biaxialer Zug 2 3⁄  1 -1 
ebene Dehnung (Zug) 1 √3⁄
 0 0 
einachsiger Druck − 1 3⁄  1 -1 
biaxialer Druck − 2 3⁄  −1 1 
ebene Dehnung (Druck) − 1 √3⁄
 0 0 
Scherung/Torsion 0 0 0 
 
2.3.3 Fließhypothesen 
Fließhypothesen treten in diversen Komplexitätsgraden auf und bilden die Schnittstelle zwi-
schen der experimentellen und numerischen Simulation. In beiden Fällen werden die vorherr-
schenden Spannungszustände auf skalare Größen reduziert und anschließend über einen di-
rekten Vergleich in der Fließbedingung gegenübergestellt: für f = v tritt plastisches Fließen 
ein. Die werkstoffabhängige Fließspannung f wird über analytische Lösungswege aus einem 
Prüfverfahren ermittelt. Für das Pendant in der numerischen Simulation werden im Folgenden 
Theorien zur Vergleichsspannung v erläutert. 
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Fließkurven im einachsigen Spannungszustand 
Für die Ermittlung von Fließspannungen in Abhängigkeit der Prozessparameter Temperatur 
und Umformgeschwindigkeit finden Prüfmethoden mit der Einordnung Zug-, Torsions- oder 
Stauchversuch Anwendung. Eine Fließkurve zeigt den Verlauf der Fließspannung in Abhän-
gigkeit einer definiert gebotenen logarithmischen Formänderung. Sie enthält den Umformwi-
derstand und gibt die, über alle dynamischen mikromechanischen Mechanismen (Kapitel 2.2, 
S. 5) gemittelte, mechanische Reaktion des Untersuchungswerkstoffs wieder. Damit liefern 
Fließkurven, neben der Berechnung energetischer Parameter für Umformprozesse, indirekt 
Informationen zu den Ver- und Entfestigungsprozessen im Material. Daraus erschließt sich, 
dass das auf diese Weise bestimmte Fließverhalten stark vom Ausgangszustand des Materials 
beeinflusst wird [151]. Jede Fließkurve steht immer im direkten Zusammenhang zum herstel-
lungsbedingten Gefügezustand und gilt nicht übergreifend für Legierungssysteme. Für die 
Massivumformung hat sich die Berechnung von Fließkurven aus dem Zylinderstauchversuch 
bewährt. Liegt der Untersuchungswerkstoff bspw. in flacher Geometrie vor, bieten sich Flach-
stauchversuche oder Schichtstauchversuche an [152]. Im Folgenden ist die Fließspannung f 
stets als Funktion des Umformgrads, der Temperatur und der Umformgeschwindigkeit ange-
nommen. 
Fließortkurven und Fließpotentiale 
Der Umformmechanismus von Metallen beruht auf der Gleitung von Atomebenen zueinander 
(Scherung), weshalb die Fließbedingung im mehrachsigen Spannungszustand nur dann erfüllt 
werden kann, wenn kein hydrostatischer Spannungszustand mit 1 = 2 = 3 (entspricht der 
raumdiagonalen hydrostatischen Achse) herrscht und damit Schubspannungen ij > 0 entste-
hen. Der Spannungszustand eines Punktes [ in Abbildung 16a wird in der Fließbedingung 
mithilfe der Vergleichsspannung v  ausgedrückt. In grundlegenden Berechnungsmethoden 
der Umformtechnik finden die Schubspannungshypothese nach TRESCA und die Gestaltände-
rungsenergiehypothese nach VON MISES Anwendung [122, 153] (Abbildung 16b). Ein Maxi-
mum der Abweichung dieser beiden Fließbedingungen tritt mit 15 % beim ebenen Formände-
rungszustand auf, wobei die Gestaltänderungsenergiehypothese genauere Ergebnisse im Falle 
isotropen Werkstoffverhaltens erzielt. Die Fließortkurven in der Blechebene sind für zweidi-
mensionale Simulationen mit 3 = 0 definiert. Die deviatorische Ebene wird an den Schnitt-
punkten der Raumachsen mit der Fließfläche aufgespannt. Die hydrostatische Achse bildet die 
Normale der deviatorischen Ebene. 
Nach Tresca [154] ist die Fließbedingung so formuliert, dass Fließen eintritt, wenn die 
größte Schubspannung max die kritische Schubspannung krit erreicht. Augenblicklich ist das 
Fließpotential Φ des Werkstoffs gleich Null und die Vergleichsspannung hat die Fließfläche 
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erreicht. Auf der Grundlage des Mohr‘schen Spannungskreises ergibt die Differenz von größ-
ter Hauptspannung und kleinster Hauptspannung die Vergleichsspannung (≙ max) und folg-
lich das Fließpotential nach Tresca im Hauptspannungsraum: 
 
 Φ = maxX | − 	|; |	 − 
|; |
 − | Z − 1234   . Gl. 17 
 
Bei der Berechnung von plastischen Verformungen ist die Fließbedingung nach TRESCA aus 
dem Jahr 1864, obwohl sie häufig für anschauliche Zwecke verwendet wird, wegen den Ecken 
in der Fließfläche nicht stetig differenzierbar und führt in der FEM zu Komplikationen [153]. 
 
Abbildung 16: räumliches Würfelelement mit Schnittspannungen (rot) und Schnittebenen für 
den Spannungszustand in einem Punkt [ (a); Fließflächen nach VON MISES und 
TRESCA für beliebige Spannungszustände im Hauptspannungsraum (b) 
Die Fließhypothese nach VON MISES [155] hingegen stellt die Fließfläche im Fließraum über 
einen Zylinder, um die hydrostatische Achse mit dem Radius  = √2 ∙ , dar. Dieses Fließkri-
terium wurde von den Autoren HUBER [156] im Jahr 1904 als auch VON MISES [155] im Jahr 
1913 vorgeschlagen und 1924 vom Autor HENCKY [157] weiterentwickelt und wird deshalb 
auch als HUBER-MISES-HENCKY-Fließkriterium bezeichnet. Es beinhaltet die Annahme, dass 
ein hydrostatischer Spannungszustand kein plastisches Fließen auslösen kann. Die Hauptspan-
nungen stellen sich bei vorgegebener Umformgeschwindigkeit so ein, dass die Fließbedingung 
erfüllt werden kann und die Gestaltänderungsenergie (plastisch dissipierte Energie) maximal 
wird [153]. Das Fließpotential nach VON MISES lautet: 
 
 ΦB⃗C = K12 =]] − ^^
	 + ^^ − __	 + B__ − ]]C	+6^_	 + ]_	 + ]^	 D −    . Gl. 18 
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Weitere bedeutende Fließkriterien wurden u. a. von den Autoren HERSHEY [158] oder DRU-
CKER [159] veröffentlicht. Die genannten Hypothesen haben alle gemeinsam, dass sie isotropes 
Werkstoffverhalten voraussetzen, was bekanntermaßen in der Realität nur annähernd der Fall 
ist. Metallische Werkstoffe zeichnen sich durch eine Anisotropie der mechanischen Eigen-
schaften aus, welche auf die Bedingungen während des Herstellungsprozesses zurückzuführen 
ist. Aufgrund des Walzprozesses zur Herstellung von Flachprodukten, weisen Blechwerkstoffe 
die Besonderheit auf, dass diese Anisotropie symmetrisch zu den drei orthogonalen Achsen 
eines Blechs auftritt (Walzrichtung, Querrichtung und Normalenrichtung). Diese Charakteris-
tik nennt sich orthotrop und äußert sich bspw. beim Näpfchenziehversuch durch die Zipfelbil-
dung. Für die numerische Simulation eines Blechumformprozesses sind daher orthotrope 
Fließbedingungen von außerordentlicher Relevanz, weil sie die Umformgradverteilung und 
damit die Versagensorte in hohem Maße beeinflussen [160]. 
In der industrienahen Anwendung kommen zumeist phänomenologische Ansätze für die 
Simulation von Umformprozessen zum Tragen. Sie basieren auf experimentelle Daten und 
sind daher in der Materialmodellierung eingeschränkt, haben sich dennoch wegen ihrem all-
gemein verständlichen Aufbau als effektiver erwiesen [161, 162]. Zu den bekanntesten phäno-
menologischen Modellen gehören HILL’48, HILL’90, BARLAT’89, BARLAT’91, BARLAT‘2000 und 
BBC’2000 (BARLAT-BALAN-COMSA) [160, 163–166]. Bei der Anwendung sei darauf zu achten, 
dass die Modelle teilweise lediglich im ebenen Spannungsraum (2D) anwendbar sind, wie z. B. 
HILL’90, BARLAT’89 und BARLAT‘2000. Das Modell BARLAT‘2000 wird im Schrifttum vorwie-
gend als Yld2000-2d bezeichnet und ist nicht mit BBC‘2000 zu verwechseln. Auch wenn sie im 
Ergebnis gleich sind, wie die Autoren BARLAT et al. [167] darlegen, wurden für den Fall des 
BBC‘2000, Koeffizienten zu HERSHEY‘s [158] isotroper Fließbedingung hinzugefügt. Dagegen 
beruht Yld2000-2d auf einer linearen Transformation des Spannungstensors. Während HILL’s 
Modelle auf dem Fließkriterium nach HUBER-MISES-HENCKY [155–157] basieren, sind BAR-
LAT’s Modelle vorwiegend eine Erweiterung der Fließkriterien nach HERSHEY [158]. 
1948 beschreibt HILL [168] eine Annäherung an orthotropes Fließverhalten in seiner Arbeit 
für Blechwerkstoffe. Basierend auf einer im Jahr 1928 veröffentlichten quadratischen Funktion 
für anisotropes Fließverhalten des Autors VON MISES [169], welche 21 unabhängige Parameter ℎ3m (i, j = 1, 2, …, 6) nutzt, reduziert HILL unter der Annahme einer orthotropen Symmetrie und 
inkompressiblen Materialverhalten die Anzahl dieser Parameter auf sechs. Das Fließpotential 
enthält nun die quadratische Funktion 
 
 ΦB⃗C = K^^ − __	 + B__ − ]]C	 + ]] − ^^	+2^_	 + 2F_]	 + 2]^	 −   Gl. 19 
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und gilt als das bisher bekannteste und am häufigsten in FEM-Programmen implementierte 
Anisotropiemodell. Die Parameter , , , , F und  sind nicht direkt messbar, können aber 
über die im einachsigen Zugversuch zu bestimmenden LANKFORD-Parameter [170], auch t-
Wert oder senkrechte Anisotropie genannt, sowie über die Streckgrenze berechnet werden. 
HILL‘s Modell von 1948 (kurz: HILL’48) ist analytisch sehr einfach und erfasst das Wesen des 
orthotropen Fließverhaltens. Seitdem wurden zahlreiche neue Fließbedingungen mit dem Ziel 
entwickelt, die sogenannte anormale Anisotropie I. und II. Ordnung von Aluminiumlegierun-
gen (senkrechte Anisotropie t < 1 und biaxiale Fließspannung  > einachsige Fließspannung i  [171, 172]) oder die Zug-Druck-Asymmetrie von hexagonalen Metallen zu beschreiben. 
Fließortmodellen für den Spezialfall hexagonaler Werkstoffe liegt häufig eine lineare Trans-
formation des Spannungstensors zugrunde und sie sind nicht-quadratischer Natur [160]. 
Das Beispiel anhand einer Al-Mn-Legierung in Abbildung 17a zeigt, dass hier die besten 
Vorhersagen durch BBC’2000 und HILL’90 gemacht werden konnten, wobei HILL’48 und BAR-
LAT’91 gerade unter biaxialen Zug unzureichende Genauigkeit aufwiesen. Dem liegt die anor-
male Anisotropie dieser Aluminiumlegierung zugrunde, welche bekanntermaßen nicht mit 
HILL’48 und BARLAT’91 nachgebildet werden kann [160]. Den Autoren BANABIC und HUßNÄT-
TER [161] gelingt erstmalig die Parametrisierung des Fließortmodells BBC‘2005 [163] für die 
Magnesiumlegierung AZ31. Das Fließpotential des BBC‘2005 Modells enthält die Materialpa-
rameter  ∈ ℕ und 0 ≤  ≤ 1 [163]: 
 
 ΦBΓ, Ψ, ΛC = XBΓ + ΨC	 + BΓ − ΨC	 + B1 − CB2ΛC	Z 	 −    . Gl. 20 
 
Die Funktionen Γ, Ψ und Λ sind von den ebenen Komponenten des Spannungstensors abhän-
gig, sofern  , 	 und 
  entsprechend der Walzrichtung, Querrichtung und Normalenrich-
tung (i. d. R.) ausgerichtet sind:  
 
 Γ =  + F		2  Gl. 21 
 Ψ = Ku − [		2 w
	 + 			 Gl. 22 
 Λ = Ku − 		2 w
	 + .			   . Gl. 23 
 
Die Materialparameter F, , [, , ,  und . werden über einachsige Zugversuche in Abhän-
gigkeit des Winkels 5 zur Walzrichtung bestimmt [163]. Den Darlegungen von BANABIC und 
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HUßNÄTTER [161] zufolge, übertrifft BBC‘2005 die Genauigkeit der Modelle HILL’48 und BAR-
LAT’89 in der Anwendung mit AZ31. Die Begründung liegt in der höheren Anzahl an benötig-
ten Parametern aus der mechanischen Prüfung und der größeren numerischen Variabilität. 
    
Abbildung 17: Vergleich der bekanntesten phänomenologischen Fließortmodelle anhand expe-
rimentell bestimmter Punkte mit der Aluminiumlegierung AA3103-0 [160] (a) 
und Magnesiumlegierung AZ31 [173] (b) 
Weiterhin ist durch die Autoren NAKA et al. [174] für AZ31 dokumentiert, dass die Fließort-
modelle BARLAT’2000 [175] und LOGAN-HOSFORD bei   = 100–300 °C, niedrigen 0,  = 10−2–
10−4 s−1 und dünnen Blechen (0,8–0,5 mm) sehr gut mit experimentell bestimmten Fließorten 
übereinstimmen (vgl. Abbildung 18). In ähnlicher Abhängigkeit wie die Umformmechanismen, 
verändert sich der Fließort je nach Temperatur und Umformgeschwindigkeit. Die Autoren 
beobachteten ebenso einen Anstieg des t-Werts mit zunehmender Temperatur [174]. Zu ähn-
lichen Ergebnissen kommen die Autoren MERKLEIN et al. [176] in ihrer Arbeit an einem neu-
entwickelten Aufbau zur biaxialen Prüfung von AZ31 bei erhöhten Temperaturen (RT bis 
310 °C). Besonders hervorzuheben in dieser Veröffentlichung ist, dass eine optimierte Geomet-
rie der Kreuzprobe FEM-basiert entwickelt und erfolgreich validiert worden ist. 
Besonders für den Fall von Mg ist es relevant, die Differenz der Fließspannungen in Zug- 
und Druckbeanspruchungen aufgrund der mechanischen Zwillingsbildung modellhaft abbil-
den zu können (vgl. Kapitel 2.2.2, S. 9 und Kapitel 2.2.5, S. 17). Das bekannteste Modell, CPB’06 
[177] (CAZACU, PLUNKETT, BARLAT) des Jahres 2006, basiert auf dem Fließkriterium nach DRU-
CKER [159], beinhaltet die zweite, sowie dritte Spannungsinvariante und ist fähig eine Zug-
Druck-Asymmetrie der Fließspannung zu unterscheiden (Gl. 24). In Abbildung 17b sind theo-
retische Fließortkurven des CPB’06 Modells mit experimentell bestimmten Punkten für AZ31 
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Abbildung 18: Vergleich experimentell ermittelter Fließortpunkte mit Fließortmodellen nach 
BARLAT, LOGAN-HOSFORD und VON MISES anhand von 0,8 mm AZ31 Blech bei 
Umformgeschwindigkeiten 10−4 s−1 (a) und 10−2 s−1 (b) [174] 
Die Autoren ANDAR et al. [173] haben die Parameter für das Modell über biaxiale Kreuzzug-
versuche sowie Druckversuche bei RT bestimmt. Das Fließpotenzial hat die Form 
 
 ΦBΣ, Σ	, Σ
C = B|Σ| − ΣC + B|Σ	| − Σ	C + B|Σ
| − Σ
C Gl. 24 
 
wobei Σ, Σ	 und Σ
 die Hauptwerte des transformierten Tensors   = ¡. XkZ sind (Gl. 25). Ge-
bildet wird eine lineare Transformation des Spannungsdeviators k (siehe Kapitel 2.3.2, S. 31) 
mit ¡, einem konstanten Tensor vierter Ordnung und den werkstoffspezifischen Koeffizienten ¢3m (i, j = 1, 2, 3), siehe Gl. 25. Wenn  ∈ X−1,1Z gleich Null, sind die Fließorte einachsiger Zug– 
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Die neun unabhängigen Anisotropiekoeffizienten ¢3m werden aus Zug- und Druckversuchen, 
sowie der senkrechten Anisotropie t in Abhängigkeit des Beanspruchungswinkels über ein 
Gleichungssystem (siehe [177]) ermittelt. Die meisten Anwendungen im Schrifttum beruhen 
auf ebenen Spannungszuständen, wo __ = ^_ = _] = 0 gilt, und sich die Gleichungssysteme 
erheblich vereinfachen. In [178] erweitern die Autoren CAZACU et al. das Modell um mehr als 
zwei lineare Transformationen, was zur Folge hat, dass das CPB’06ex2 Fließortmodell auch 
bei niedriger Anisotropie in der Blechebene (z. B. bei hohen Temperaturen) eine noch bessere 
Übereinstimmung zeigt. 
Anisotrope Verfestigung 
Die erörterten Fließhypothesen beschreiben in ihrer Grundform einen stationären Zustand der 
Fließeigenschaften bei beliebigem Spannungszustand. Für den Fall experimenteller Paramet-
risierung steht dieser stationäre Zustand in direktem Zusammenhang zu dem vorliegenden 
Gefügezustand und den Prozessparametern Temperatur und Umformgeschwindigkeit. Eine 
Fließkurve hingegen repräsentiert die kontinuierliche Veränderung des Umformwiderstands 
während der plastischen Deformation und kann in Abhängigkeit der Temperatur und Um-
formgeschwindigkeit modelliert werden. Definitionsgemäß ist sie jedoch nur für den Span-
nungszustand des einachsigen Zugs gültig. Steht die Fließspannung  in Abhängigkeit des 
Umformgrads, d. h. in Form einer temperatur– und geschwindigkeitsabhängigen Fließkurve, 
als Vergleichswert in der Fließhypothese zur Verfügung, so kann die Fließbedingung während 
der Deformation modifiziert werden. Damit ist es möglich, die Expansion bzw. Schrumpfung 
der Fließfläche abzubilden, d. h. die sog. isotrope Ver- und Entfestigung. Ändert sich die Lage, 
so handelt es sich um eine kinematische Verfestigung. Als bekanntestes Beispiel gilt der BAU-
SCHINGER-Effekt, wobei es sich hier um die richtungsbestimmte Änderung der Elastizitäts-
grenze nach einer definierten Deformation handelt [179]. Im Folgenden wird die Gestaltände-
rung der Fließfläche diskutiert, die sog. anisotrope Verfestigung. 
Der in Kapitel 2.2.2 (S. 9) behandelte Umformmechanismus der mechanischen Zwillings-
bildung ist maßgeblich für die Zug-Druck-Asymmetrie von Mg verantwortlich und akzentuiert 
sich in der asymmetrischen Gestalt der Fließortkurve. In Abbildung 19a sind experimentell 
ermittelte Fließspannungen für basal-texturiertes Mg aus Zug–, Druck– und Flachstauchver-
suchen der Autoren KELLEY und HOSFORD [180] in Abhängigkeit der plastischen Dehnung % = 1 %, 5 % und 10 % dargestellt. Im Gegensatz zur HILL-Theorie für anisotropes Fließverhal-
ten sind die Fließortkurven bei 1 % und 5 % Dehnung aufgrund der Richtungsabhängigkeit von 
{10-12}-Zwillingen weder elliptisch noch um den Ursprung zentriert. Bei 10 % Dehnung ist die 
Zug-Druck-Asymmetrie nahezu ausgeglichen und die Fließfläche nimmt eine elliptische, ro-
tationssymmetrische Gestalt an.  
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Abbildung 19: experimentell ermittelte Fließorte von Mg mit Basaltextur in Abhängigkeit der 
Dehnung nach [180] (a); Modellierung der Fließorte für AZ31 mithilfe des 
CPB’06 Modells in Abhängigkeit der Dehnung nach [181, 182] (b) 
Analog zu den Erörterungen in Kapitel 2.2.5 (S. 17) zur Texturevolution, begründen KELLEY 
und HOSFORD [180] diese Beobachtung des anisotropen Verfestigungsverhaltens in der nicht-
linearen Aktivität der Umformmechanismen. In diesem Fall hat Zwillingsbildung mit zuneh-
mender Dehnung einen abfallenden Anteil an der Gesamtdehnung und die Zug-Druck-Asym-
metrie schwindet. Weitere Parallelen liefern die kristallplastischen FEM-Simulation von 
HAMA und TAKUDA [183], wo die Texturevolution zur Verschiebung des Verhältnisses zwi-
schen dem einachsigen und biaxialen Fließort führt. Bei plastischer Dehnung von 0,08 % bis 
0,8 % nimmt die biaxiale Fließspannung im Verhältnis zur einachsigen Fließspannung merk-
lich zu und verdeutlicht so das anisotrope Verfestigungsverhalten von AZ31. 
Einen Weg diese anisotrope Verfestigung für AZ31 modellhaft abzubilden, zeigen die Au-
toren CHANDOLA et al. [181] durch die Parametrisierung des CPB’06 Modells für experimentell 
ermittelte Fließorte von KHAN et al. [182]. Die neun unabhängigen Anisotropiekoeffizienten ¢3m und der Werkstoffparameter  sind jeweils für die Dehnungen % = 3 %, 5 %, 6 %, 8 % und 
10 % ermittelt und den Fließorten gegenübergestellt worden (siehe Abbildung 19b). Bei nied-
riger Dehnung ist eine starke Zug-Druck-Asymmetrie der Fließfläche zu erkennen, die vom 
Modell mit ausreichender Näherung abgebildet werden kann. Eine deutliche Abnahme dieser 
Asymmetrie ist ab 8 % Dehnung zu erkennen. Passend zu den Ergebnissen von KELLEY und 
HOSFORD [180] wird die Gestalt der Fließortkurve elliptisch. Für eine Umsetzung in der FEM-
Simulation wird für beliebige plastische Dehnungen zwischen den Fließortkurven linear inter-
poliert. Hier stellt sich die Frage, ob die Berücksichtigung der Zug-Druck-Asymmetrie in der 
numerischen Simulation eines Blechumformprozesses überhaupt zum Tragen kommt, wo die 
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Modellierung des ersten, zweiten und vierten Quadranten auch mithilfe HILL’48 möglich sei, 
und gute Übereinstimmungen ab 10 % Dehnung ohne ausgeprägte Zug-Druck-Asymmetrie 
der Fließfläche erreichbar sind. Daher sei an dieser Stelle bemerkt, dass die Fließortmodellie-
rung für AZ31 Feinblech im Schrifttum eine akkurate Abbildung der Fließverhaltens darstellt. 
Im Bestreben das Fließverhalten zu modellieren, bestimmen MEKONEN et al. [184, 185] den 
Verlauf des t-Wertes (LANKFORD-Parameter) mittels optischer Dehnungsmessung und einach-
sigen Zugversuchen bei RT und 200 °C in Abhängigkeit des Umformgrads. Sowohl die Abso-
lutwerte als auch der Verlauf der t-Werte unterscheiden sich maßgeblich für die geprüften 
Mg-Legierungen AZ31 und ZE10. In Abbildung 20 sind die t-Werte bei RT und 200 °C für 
AZ31 abgebildet, sowie der durch die Autoren gekennzeichnete Bereich der Einschnürung zum 
Ende der Zugversuche. 
 
Abbildung 20: Verläufe des t-Wertes für AZ31 bei RT (a) und 200 °C (b) und 0,02 s-1 Umform-
geschwindigkeit nach [184]; als Basis dienen einachsige Zugversuche mit den 
Entnahmerichtungen 0°, 45° und 90° zur WR 
Bei 200 °C zeigt AZ31 eine charakteristische Abhängigkeit des t-Wertes vom Umformgrad. In 
Abhängigkeit der Entnahmerichtungen, bleibt die Reihenfolge der t-Wertkurven für RT und 
200 °C gleich. Gewöhnlich wird ein konstanter t-Wert, der bei ca. 10‒20 % Dehnung ermittelt 
wird, für die Modellierung anisotropen Fließverhaltens angenommen [97]. Das würde in die-
sem Fall unzureichende Genauigkeit des Modells bedeuten. Weiterhin belegen die Autoren 
MEKONEN et al. [184, 185], dass die t-Werte für AZ31 mit zunehmender Umformgeschwindig-
keit von 0,001 – 0,1 s-1 bis zu 0,5 ansteigen. Obwohl sie einen konstanten t-Wert annahmen 
und die Geschwindigkeitsabhängigkeit vernachlässigten, erzielten die Autoren in der FEM-
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periment. In [186] verwenden die Autoren MEKONEN et al. selbige Ergebnisse zur Modellie-
rung t-Wert abhängiger Fließortkurven an. Sie beobachten zudem, dass sich die t-Werte un-
terschiedlicher Entnahmerichtung mit zunehmender Dehnung anzunähern scheinen. 
Nach CHINO et al. [187] wird der t-Wert von der Intensität einer Basaltextur bei AZ31 
beeinflusst. Ihre Untersuchungen zeigen, dass je höher die gemessene Intensität der Basalebe-
nennormalen {0001} im Ausgangszustand, desto höher auch der bei 9 % Dehnung und RT er-
mittelte t-Wert. Zudem zeigen die Autoren WANG et al. [188], dass der t-Wert stark von der 
Texturevolution während der Umformung betroffen ist und entsprechend der Ergebnisse von 
MEKONEN et al. [184, 185] nicht konstant bleiben kann. Dies legt nahe, dass die Verwendung 
von konstanten t-Werten, die zur Ermittlung von Modellparametern in orthotropen Fließhy-
pothesen bei definierter Dehnung ermittelt worden sind, für Metalle mit hdp-Kristallstruktur 
nicht geeignet ist [188]. 
Die dargelegten Ergebnisse zeigen auf, dass die anisotrope Verfestigung für AZ31 Fein-
blech eine beachtliche Rolle spielt und zugleich durch die Ermittlung von umformgradabhän-
gigen t-Werten dieses Werkstoffverhalten auch abgebildet werden kann. Viele Fließhypothe-
sen lassen sich mithilfe von t-Werten kalibrieren, dennoch fehlt der Forschungslandschaft die 
Modellierung der anisotropen Verfestigung für AZ31 Feinblech bis zu Umformgraden 0 ≥ 1. 
Es fehlt eine genaue Betrachtung des Werkstoffverhaltens im Bereich der Einschnürung und 
wie an dieser Stelle Anisotropiewerte für die Modellierung gewonnen werden können. 
2.3.4 Gekoppelte Schädigungsmodellierung 
Da die klassischen Fließhypothesen keine Beurteilung von Versagensmechanismen zulassen, 
sind für die Modellierung des Schädigungsverhaltens spezielle Schädigungs- bzw. Bruchmo-
delle notwendig [116]. Bei der Modellierung eines Umformvorgangs kann davon ausgegangen 
werden, dass dieser bei homogener äußerer Belastung gleichmäßig über den Querschnitt statt-
findet. Problematisch bei der Schädigungsmodellierung hingegen ist, dass es sich bei den Pro-
zessen, die zur Schädigung führen, um lokalisiert im Werkstoff ablaufende physikalische Me-
chanismen handelt. Respektive ist der Ort der ursprünglichen Rissentstehung bei homogener 
äußerer Belastung unbekannt. Für eine bessere Abschätzung lokaler Spannungsüberhöhungen 
ist es möglich, die strukturellen Bestandteile im Werkstoff, wie die Korngrenzen, Kristallori-
entierungen, Ausscheidungen und Phasen in das Modell einzupflegen. Diese Methode macht 
den Aufbau eines Modells und die Berechnung sehr aufwendig und wird hauptsächlich zu wis-
senschaftlichen Zwecken genutzt [112]. 
In der Umformmodellierung gilt es zu bedenken, dass die duktile Schädigung ein nicht-
linearer kontinuierlicher Prozess der Zerrüttung und Entfestigung des Werkstoffs ist. In Ta-
belle 4 ist eine allgemeine Einteilung duktiler Schädigungsmodelle aufgezeigt, welche dies mit-
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tels phänomenologischer Ansätze und thermodynamischen Prinzipien kalkulieren. Makrosko-
pische Modelle beruhen auf den Kenngrößen Spannung oder Dehnung und liefern ein direktes 
Kriterium, welches den Beginn einer Schädigung postuliert. Sofern dieses Kriterium von einer 
kumulierten plastischen Arbeit abhängig ist, wird es als wegabhängig bezeichnet und liefert 
den kritischen Wert in Abhängigkeit der Umformhistorie. Makroskopische Modelle können 
keine Aussage über die absolute Schädigung liefern und sind teilweise in Ihrer Exaktheit stark 
vom Umformprozess abhängig [104]. Gegenwärtige makroskopische Modelle, bspw. JOHNSON-
COOK [145], beziehen den Triaxialitätsfaktor oder Lode-Parameter ein und sind damit flexibler 
in ihrer Anwendung [140]. Beispiele für die Anwendung makroskopischer Schädigungsmo-
delle an AZ31 sind u. a. in ABBASSI et al. [189] oder FENG et al. [190] zu finden. 
 
Tabelle 4: allg. Einteilung der Ansätze für die duktile Schädigungsmodellierung 
makromechanische Modelle mikromechanische Modelle 
• kein direkter Bezug zu werkstoffmecha-
nischen Vorgängen, ohne Betrachtung 
der absoluten Schädigung 
• dient der Identifikation gefährdeter Be-
reiche (Schädigungskriterium) 
• physikalische Modellvorstellung auf 
Grundlage des physikalischen Effekts des 
Porenwachstums 
• absolute Schädigungsentwicklung wird 
betrachtet 
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Da das Gefüge, bevor es zum eigentlichen Bruch kommt, durch die Entstehung und das Wachs-
tum von inneren Hohlräumen gezeichnet ist (siehe Kapitel 2.2.6, S. 22), bilden mikromechani-
sche Modelle den Anteil sog. Poren ab. Mikromechanische Modelle können über diese Modell-
vorstellung Aussage zur absoluten Schädigung treffen. Im Verhältnis zum Gesamtvolumen 
wird der Porenvolumenanteil ¦ als Maß für die Schädigung verwendet. Er ist als isotrop ska-
lare Schädigungsvariable in einem RVE als 
 
 ¦ = ∆ 9¨∆ ©¨ª« Gl. 26 
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definiert und zeigt für ¦ = 0 den porenfreien Ausgangszustand an. Hier ist ∆ 9¨ das Volumen 
aller Poren und ∆ ©¨ª« das Volumen des RVE. Analog ermöglicht das Flächenmaß der Schädi-
gung (Gl. 27) die Quantifizierung innerhalb einer definierten Schnittfläche des RVE. Das Schä-
digungsmaß ¬ beruht auf dem Flächenanteil aller Defekte ∆­ in der Schnittfläche ∆. Die 
Position der Schnittfläche ist durch den Normalenvektor der Schnittebene h3 und die Koordi-
nate ® entlang h3 im RVE eindeutig beschrieben: 
 
 ¬Bh3, ®C = ∆­∆    . Gl. 27 
 
Diese Beschreibung geht von der experimentellen Untersuchung metallografischer Schliffe ge-
schädigter Proben aus, beispielsweise mittels eines Rasterelektronenmikroskops (REM), und 
kann dem Porenvolumenanteil ¦ im Sinne einer Homogenisierung gleichgesetzt werden. Zu-
dem ist damit eine richtungsabhängige Beschreibung der Schädigung möglich [191]. Sog. 
nicht-gekoppelte Modelle vernachlässigen jedoch die Degradierung der mechanischen Trag-
fähigkeit der Matrix aufgrund der Porenbildung. Gekoppelte Schädigungsmodelle reduzieren 
die Fließfläche wegen des Festigkeitsverlustes und Berücksichtigen die Volumenzunahme auf-
grund der Bildung und des Wachstums von Poren (siehe Abbildung 21a). 
 
Abbildung 21: Darstellung der Fließflächen im unbeschadeten, sowie geschädigten Zustand der 
Matrix (a); schematische Darstellung des Porenwachstums innerhalb eines RVEs 
bei einachsiger, sowie hydrostatischer Belastung (b) 
Für ¦ = 0 kann kein plastisches Fließen bei hydrostatischem Spannungszustand eintreten. Lie-
gen Poren in der Matrix vor, ändert sich die Gestalt der Fließfläche und Fließen beginnt auch 
bei hydrostatischem Spannungszustand. Im Schrifttum werden gekoppelte mikromechanische 
Modelle auch CDM-Modelle (engl. continuum damage mechanics) genannt. Hierbei ist es nicht 
von Belang, auf welche Weise sich einzelne Hohlräume entwickeln oder wann sie sich zusam-
menschließen, sondern welche Auswirkung die Schädigung während der Umformung auf den 
Gesamtzustand eines RVE hat. Da der Spannungszustand einen wesentlichen Einfluss auf die 
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Schädigungsentwicklung hat (siehe Abbildung 21b), ist die Entwicklung von speziellen Pro-
bengeometrien wichtiger Bestandteil von Schädigungsuntersuchungen [192]. 
Porenbildung 
Als Pioniere der Modellierung von Porenbildung stellen GURLAND und PLATEAU [193] einen 
energetischen Ansatz vor, der die elastische Energie beim Zerbrechen von kugelförmigen Par-
tikeln mit der Oberflächenrissenergie verbindet. GOODS und BROWN [194] verfolgen einen 
ähnlichen energetischen Ansatz über das Ablösen der Partikel von einer weichen Matrix. An-
dere bekannte Ansätze, die hingegen auf dem Konzept einer kritischen Spannung basieren, 
sind von ARGON und IM [195], PINEAU et al. [196] oder LEE und MEAR [197]. Neben den ener-
gie- und spannungsbasierten Modellen lieferten NEEDLEMAN und RICE [198] einen phäno-
menologischen Ansatz, bei dem die Porenbildung von der plastischen Vergleichsdehnung der 
Matrix und der mittleren Spannung  abhängt. 
Porenwachstum 
Weiterhin sind im Schrifttum Modelle dokumentiert, wie z. B. der Ansatz nach RICE und 
TRACEY [142] oder GURSON [199], die das Porenwachstum innerhalb einer ideal plastischen 
Matrix abbilden. Weil die Porenbildung über weite Bereiche der Umformung geschieht, laufen 
die Vorgänge der Porenbildung und des –wachstums größtenteils zeitgleich ab. Folglich haben 
die entstandenen Poren allesamt unterschiedliche Größen und Formen. Zudem ist die Wachs-
tumsgeschwindigkeit der einzelnen Poren nicht identisch. Eine kleine Pore in der Nähe einer 
sehr viel größeren Pore wächst aufgrund der Spannungskonzentration um die größere Pore 
herum deutlich langsamer [200]. 
Porenzusammenschluss 
Die Koaleszenz der herangewachsenen Poren ist die letzte Stufe der duktilen Schädigung. Ob 
dies bereits direkt nach der Bildung der ersten Poren stattfindet oder die Poren vor ihrem Zu-
sammenschluss drastisch heranwachsen, ist von dem Umformvermögen der Matrix abhängig. 
Im Schrifttum sind einige Ansätze für die Modellierung zu finden, die hauptsächlich auf Be-
rechnungen mit RVE und dem Vorhandensein von anfänglich zylindrischen oder kugelförmi-
gen Poren basieren. Eine Zusammenstellung dieser Modelle ist in [201] einsehbar. Die geo-
metrischen Aspekte wie Porenseitenverhältnis und relativer Abstand zwischen den Poren sind 
hier die ausschlaggebenden Parameter. Wissenschaftler sind sich jedoch einig, dass diese Be-
trachtung einer begrenzten Anzahl an Poren zu ungenau für die Vorhersage von realem Werk-
stoffverhalten ist, weil die Verteilung der Poren einen entscheidenden Einfluss auf die Phase 
der Koaleszenz hat. So zeigen die Untersuchungen von PRAHL [202], dass die duktilitätsmin-
dernde Größe nicht die mittlere Porendichte ist, sondern lokale Porositätsmaxima. Des Wei-
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teren belegen die Untersuchungen von LANDRON et al. [203], dass nicht nur der Volumenan-
teil, sondern überdies der Abstand zwischen den Poren ausdrücklichen Einfluss auf die lokale 
duktile Schädigung nimmt. 
Vollständige mikromechanische Modelle 
Werden alle Vorgänge von der Porenraumbildung bis zur Koaleszenz und Matrixdekohäsion 
abgebildet, handelt es sich um ein vollständiges mikromechanisches Modell. Das Modell nach 
LEMAITRE [204] erfasst die Schädigung mithilfe interner konstitutiver Variablen, die den Ein-
fluss irreversibler Prozesse in der Mikrostruktur berücksichtigen. Dazu zählt die Degradierung 
der mechanischen Materialeigenschaften, die mit den irreversiblen mikrostrukturellen Modi-
fikationen wie Porenbildung und -wachstum, Zerbrechen von spröden Einschlüssen und deren 
Wechselwirkung assoziiert sind. Das Schädigungsmaß ¬, mit 0 ≤ ¬ < 1, ist eine interne Vari-
able und wird zur Beschreibung der isotropen Schädigung angewendet. ¬ stellt das Verhältnis 
des geschädigten Bereichs ­ zur Gesamtfläche  eines beliebigen Querschnitts im RVE dar, 
siehe Gl. 27. Der Tensor der effektiven Spannungen ¯3m (Gl. 28) im ungeschädigten Werkstoff-
bereich wird verwendet, um die Auswirkungen der Schädigung im mehrachsigen Spannungs-
zustand zu beschreiben. Diese Belastung ist diejenige, die auf das unbeschädigte Material wirkt 
und den selben Spannungstensor erhält, wie die tatsächliche Belastung des geschädigten Ma-
terials [103]: 
 
 ¯3m = 3m1 − ¬   . Gl. 28 
 
Das Prinzip der effektiven Spannung wurde 1958 von KACHANOV [205] eingeführt und diente 
der Modellierung des Versagens durch Kriechen. 3m  sind die Spannungskomponenten des 
CAUCHY’schen Spannungstensor. In dem Fließpotential nach LEMAITRE wird die Schädigung 
mit der VON MISES’schen Vergleichsspannung | (siehe Gl. 11 oder Gl. 18) gekoppelt: 
 
 Φ = | − B1 − ¬C   . Gl. 29 
 
Die Fließspannung  stellt das nicht-lineare Fließverhalten im ungeschädigten Materialzu-
stand dar. Die allgemeine Entwicklungsgleichungen des Schädigungsmaßes ¬ lautet: 
 
 ¬, = ¬12340° + 0­ y23 B1 + NC + 3B1 − 2NCH	z 0	 jx  d0,    . Gl. 30 
 
Diese basiert auf der Konzeption der Energiefreisetzungsrate, d. h. die Funktion stellt die elas-
tisch gespeicherte Energie des RVE durch den Verlust der Steifigkeit infolge der Schädigung 
dar (siehe [103] für die Herleitung). 0­ ist der Umformgrad zu Beginn der Schädigung, 0° ist 
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der Bruchumformgrad, N ist die Querkontraktionszahl und H ist der Triaxialitätsfaktor. Versa-
gen tritt dann ein, wenn das Schädigungsmaß ¬ die kritische Schädigung ¬1234 erreicht. Auf 
Grundlage von Zugversuchen bei 400 °C und 450 °C schätzen die Autoren WANG et al. [206] ¬1234 auf ca. 0,2 für AZ31 ein. 
Zu den am weitesten entwickelten Modellen gehört das GTN-Modell nach GURSON, TVER-
GAARD und NEEDLEMAN [207]. Es basiert auf dem Ansatz nach GURSON [199], der das 
Schrumpfen der Fließfläche durch die Porenentwicklung im Material ausdrückt. Ohne Porosi-
tät beschränkt sich das GURSON-Fließpotential auf das VON MISES’sche Fließpotential. Die Au-
toren TVERGAARD und NEEDLEMAN schlugen eine Erweiterung des GURSON-Modells um drei 
zusätzliche Materialparameter A bis A
, eine Normalverteilung ² der mittleren Dehnung %² 
zur Initiierung von Poren, sowie den Austausch des Porenvolumenanteils ¦ durch den modifi-
zierten Porenvolumenanteil ¦∗. Damit gilt für das Fließpotential Φ einer duktilen Matrix mit 
isotropen Verfestigungsverhalten und einer kugelförmigen Pore: 
 
 Φ³´² = u| w
	 + 2A¦∗ cosh u32 A	 −q w − 1 + A
¦∗	   . Gl. 31 
 q ist ein Spannungszustandsparameter (siehe Gl. 10) und ¦∗ der effektive Volumenanteil der 
Poren, welcher sowohl die Porenbildung als auch die Koaleszenz dieser berücksichtigt (Gl. 32). ¦¶ stellt den kritischen Wert des Porenvolumenanteils ¦ für den Beginn der Koaleszenz dar 
und ¦ den Volumenanteil zum Zeitpunkt des Versagens. 
 
 ¦∗ = ·¦                                        , für ¦ < ¦¶¦¶ + ¦º∗ − ¦¶¦ − ¦¶ B¦ − ¦¶C     , für ¦ ≥ ¦¶ Gl. 32 
 ¦º∗ = A ± sA	 − A
A
  Gl. 33 
 
Die Entwicklungsgleichung des Volumenanteils ¦ ist durch 
 




 ¦,° = ¦²²√2M ∙ exp − 12 u%̅
 9 − %²² w
	 ∙ % ̅, 9 Gl. 35 
 ¦,Ä = B1 − ¦C ∙ ,119  Gl. 36 
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gegeben. Das GTN-Modell berücksichtigt die Bildung von Poren, welche durch Partikel in der 
Matrix ausgelöst werden (vgl. Abbildung 13). Demnach sei ¦² der Volumenanteil von poren-
herbeiführenden Partikeln, ² die Standardabweichung für die GAUß‘sche-Verteilung dieses 
Partikelanteils, %²  die mittlere Dehnung bei maximaler Porenbildungsrate, %  ̅9  die effektive 
plastische Dehnung, %̅, 9  die effektive plastische Dehnrate und ,119  die Spur des effektiven 
Dehnratentensors (Summe der hydrostatischen Komponenten). Diese Modellvorstellung geht 
davon aus, dass die Poren bei ihrer Entstehung das Volumen ihres auslösenden Partikels ha-
ben. 
Im Allgemeinen gestaltet sich die Ermittlung der insgesamt neun Parameter für das GTN-
Modell sehr aufwendig, wobei die wichtigsten an gekerbten Zugproben identifiziert und kali-
briert werden und für die anderen plausible Annahmen aus dem Schrifttum übernommen wer-
den können [208]. Dies stellt gerade für Magnesiumwerkstoffe eine große Lücke in der expe-
rimentellen Forschungslandschaft dar. Werden die Parameter numerisch hergeleitet, so ist es 
durch die große Anzahl an Parametern möglich, mit mehreren verschiedenen Parametersätzen 
zu ähnlichen Ergebnissen zu kommen [209]. Bspw. nach PRAHL et al. [210] kann die Poren-
wachstumsgleichung in expliziter Formulierung (in Abhängigkeit der Dehnung %  ̅9) zur Be-
rechnung von ¦i verwendet werden. UTHAISANGSUK et al. [211] hingegen identifizierten die 
Parameter ¦i  und ¦²  mithilfe von metallografischen Schliffen und setzten erfolgreich das 
Gleichstrompotentialverfahren für die Ermittlung von %² ein. Nach BRINNEL et al. [212] ist es 
möglich, mit sehr hoher Präzision beim Gleichstrompotentialverfahren zwischen der Ein-
schnürung der Probe und der ansteigenden Porendichte zu unterscheiden. 
Die Autoren WANG et al. [213] sowie ZHAO et al. [214] kombinieren den anisotropen 
Fließort nach HILL’48 mit dem GTN-Modell und simulieren den Tiefziehprozess eines AZ31-
Blechs. Die Modellparameter wurden mittels einachsiger Zugversuche kalibriert und sind in 
beiden Veröffentlichungen identisch (Tabelle 5). In [213, 214] verwenden die Autoren jedoch 
konstante t-Werte für die Anisotropie, wodurch die bereits in Kapitel 2.3.3 (S. 40) dargelegte 
anisotrope Verfestigung von AZ31 vernachlässigt wird. Keiner der Schädigungsparameter sind 
anhand von AZ31 bestimmt worden, sondern wurden anhand von Literaturstellen für andere 
Metalle festgelegt. Dies ist ein deutlicher Hinweis darauf, wie groß die Lücke in der Schädi-
gungsmodellierung für AZ31 Feinblech ist. Die übrigen Parameter ¦i, %² und ² sind über ein-
zelne FEM-Simulationen abgeschätzt worden. Da [213, 214] die bis dato einzige Referenz für 
GTN-Modellparameter für AZ31 Feinblech darstellt, ist es dennoch von Bedeutung diese 
Werte in den vorliegenden Untersuchungen zu verifizieren.  
 
Tabelle 5: GTN-Modellparameter für AZ31 von 100 °C bis 300 °C nach [213, 214]  
A A	 A
 ¦² ¦¶ ¦ ¦i %² ² 
1,5 1 2,25 0,04 0,0732 0,1279 0,001 0,2 0,1 
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Das ROUSSELIER-Modell [215] ist ein alternatives Materialmodell zur numerischen Behandlung 
von duktiler Schädigung, welches über eine thermodynamische Herleitung auf der Poren-
wachstumsgleichung von RICE und TRACEY [142] basiert. Das Werkstoffverhalten wird mit-
hilfe des Fließpotentials 
 
 Φ = |1 − ¦ + ¦1 ∙ exp u B1 − ¦C1w −  Gl. 37 
 
für einen porenbelasteten Körper dargestellt. Hier ist | die VON MISES’sche Vergleichsspan-
nung,   der hydrostatische Spannungsanteil,   die Fließspannung und ¦  die zugehörige 
Schädigung, d. h. der Hohlraumvolumenanteil.  und 1 sind materialspezifische Koeffizien-
ten. ROUSSELIER [215] empfiehlt für 1 = 1/3(9 + ), mit der Streckgrenze 9 und Zugfes-
tigkeit , und für  ≈ 1,5–2. Das ROUSSELIER-Modell ermöglicht die Beschreibung des mik-
roskopischen Versagensvorgangs durch Porenwachstum ohne Porenneubildung und duktile 
Risserweiterung [216]. Im Unterschied zum GTN-Modell sind weniger Materialparameter not-
wendig, bei negativem hydrostatischen Druck findet kein Schrumpfen der Poren statt und bei 
reinem Schubspannungszustand nimmt die Schädigung trotzdem weiter zu [104]. PRAHL et al. 
[217] zeigen auf, dass die Kalibrierung der Parameter A und A	 für das GTN-Modell, sowie  
für das ROUSSELIER-Modell mithilfe von RVE Kalkulationen möglich sei. 
Allgemein werden CDM-Modelle in der industriellen Anwendung nur ungern in Um-
formsimulationen eingesetzt, weil fehlende experimentelle Richtlinien die Ermittlung zuver-
lässiger und genauer Schadensentwicklungsparameter erschweren [218]. Praktisch sind zum 
einen eine Reihe von geometriebasierten Methoden, wie Dichtemessungen, rasterelektronen-
mikroskopische Querschnittsaufnahmen oder 3D Röntgenmikrotomographien mit einer ho-
hen Präzision möglich [219]. Zum anderen liefern Messmethoden zur Bestimmung lokaler me-
chanischer Eigenschaften, bspw. durch Härteeindrücke oder  die Entnahme von Mikropylonen 
die notwendigen Daten zur Ableitung von Schädigungsparametern [220]. Nach TASAN et al. 
[219] ist der wichtigste Aspekt, dass die ermittelten Schädigungswerte mit der lokalen Deh-
nungsverteilung gekoppelt werden können. Eine detaillierte Gegenüberstellung von CDM-
Modellen ist in [221] oder [222] zu finden. Für AZ31 gibt es wenige veröffentlichte Ergebnisse 
zu duktilen Schädigungsparametern. Letztlich bildet die gezielte Ermittlung eines ganzheitli-
chen Parametersatzes für ein CDM-Modell sogar eine Lücke im Stand der Technik. Es ist also 
von außerordentlicher Relevanz experimentelle Methoden für AZ31 Feinblech zu testen.  
2.4 Zusammenfassung des Wissensstands 
Mg bietet in Form von Guss- oder Knetlegierung ein für Einsätze im Leichtbau geeignetes 
Eigenschaftsprofil und erlebt einen Aufschwung der anwendungsrelevanten Materialmodel-
lierung für die Umformung. Bekanntermaßen zeichnen sich Magnesiumlegierungen vor allem 
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durch die speziellen Charakteristika der hexagonal dichtest gepackten Kristallgitterstruktur 
aus. Im Schrifttum stehen unzählige Forschungsergebnisse über die vordergründig recher-
chierte Knetlegierung AZ31, von der atomaren bis zur makroskopischen Ebene zur Verfügung. 
Im Fokus steht zumeist basal texturiertes Untersuchungsmaterial, was sich mit dem For-
schungsvorhaben der vorliegenden Arbeit deckt. Untersuchungen an AZ31 Feinblech hinge-
gen sind selten vorzufinden, weshalb theoretische Betrachtungen eher lückenhaft experimen-
tell nachgewiesen sind, aufgrund der Komplikationen mit der dünnen Ausgangsform. 
Schichtstauchversuche, die potenziell die Möglichkeit bieten das Umformverhalten bis zu Um-
formgraden von 0 = 1 zu bestimmen, sind für AZ31 Feinblech noch nicht im Bereich der 
Warmumformung angewandt worden. 
Das Umformverhalten von AZ31 resultiert aus einem komplexen Zusammenspiel der kris-
tallografischen Gleitung, der Zwillingsbildung, des Korngrenzengleitens, den Ver- und Entfes-
tigungsprozessen als auch der Texturevolution und wird maßgeblich vom Spannungszustand 
beeinflusst. Für eine akkurate Materialmodellierung auf makroskopischer Ebene sind für den 
Fall basal texturierter Mg-Bleche orthotrope Fließhypothesen, welche zudem eine anisotrope 
Verfestigung abbilden können, unausweichlich. Eine ungeklärte Frage ist, inwiefern die Span-
nungszustände in einem Blechumformprozess das Zusammenspiel der mikromechanischen 
mechanismen der Umformung beeinflussen und ob phänomenologisch ermittelte Fließmodelle 
für die Bauteil- und Prozessentwicklung ausreichend genau sind. 
Der Ursprung des orthotropen Fließverhaltens basal texturierter Mg-Bleche lässt sich am 
besten am Beispiel einer einachsigen Belastung belegen, welche relativ zur Häufung bestimm-
ter kristallografischer Orientierungen (Textur) ausgerichtet sei. Die Fließhypothese muss dif-
ferenzieren können, wie diese einachsige Belastung relativ zur Walz- und Querrichtung ori-
entiert ist und ob es sich bei der Belastung um eine Druck- oder Zugspannung handelt. Wie 
absolut die Unterschiede zwischen Druck- oder Zugspannungen ausgeprägt sind, ist stark von 
der Temperatur, der Umformgeschwindigkeit als auch der Intensität der Textur abhängig. 
Während der Umformung bildet die Textur jedoch keinen stabilen Zustand. Die unter-
schiedlichen kritischen Schubspannungen verfügbarer Gleitsysteme zwingen den Polykristall 
dazu, über den Mechanismus des Korngrenzengleitens, mit dem auferlegten Belastungszustand 
zum Gleichgewicht zu gelangen. Zudem ruft die Zwillingsbildung durch den Umklappmecha-
nismus zwangläufig auch eine Texturänderung hervor. Für die Modellierung kommen modifi-
zierte Fließhypothesen der HILL- sowie BALAT/BANABIC-Gattung in Frage. Ist die Zug-Druck-
Asymmetrie von Relevanz, so kommen Ansätze nach CAZACU et al. zum Tragen. Für den Fall 
von AZ31 Feinblech fehlt jedoch die Parametrisierung dieser Modelle, weil die standardgemäß 
üblichen Flachzugversuche lediglich eine Betrachtung bis zum Bereich der Einschnürung er-
lauben. Besonders vor dem Hintergrund der hohen Genauigkeitsanforderungen an 3D FEM-
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Simulation von Blechumformprozessen, mangelt es der Forschung und Anwendung an Model-
len für das Ver- und Entfestigungsverhalten in Kombination mit der anisotropen Verfestigung 
von AZ31 Feinblech. Aus dem Schrifttum sind eine Vielzahl von Anwendungen des HILL’48-
Ansatzes für AZ31 Blech bekannt, welche zu akkuraten Umformsimulationen führen. Auf-
grund der Möglichkeit die Hill’48 Modellparameter direkt aus den LANKFORD-Parametern zu 
bestimmten, ergibt das eine zielführende Methodik das Orthotrope Fließverhalten genau ab-
zubilden. 
Zuletzt begünstigen die Spannungszustände der Blechumformung die duktilen Schädi-
gungsprozesse der Porenbildung und des Porenwachstums. Weil diese im Schrifttum für AZ31 
bereits nachgewiesen sind, sollten Schädigungsmodelle bei der numerischen Simulation von 
Blechumformprozessen immer einbezogen sein. Zu den häufigsten verwendeten Modellen ge-
hören die Ansätze nach LEMAITRE, GURSON und ROUSSELIER. Diese gekoppelten Schädigungs-
modelle berücksichtigen die Zerrüttung der Tragfähigkeit des Werkstoffs mit fortschreitender 
Umformung aufgrund duktiler Schädigungsprozesse. Sie bieten eine Koppelung zu den Model-
len für das Ver- und Entfestigungsverhalten in Kombination mit der anisotropen Verfestigung. 
Aus dem Schrifttum ist keine Anwendung dieser Art für AZ31 Feinblech bekannt, was großes 
Potenzial in der Weiterentwicklung von Modellen für diesen Blechwerkstoff verspricht. Weil 
eine vollständig experimentelle Parametrisierung dieser gekoppelten Schädigungsmodelle für 
AZ31 Feinblech noch nicht bekannt ist, gilt es diese Wissenslücke zu schließen.
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3 Zielstellung und Vorgehensweise 
Angesichts der Anforderungen für kosteneffiziente Bauteilentwicklungen, sind anwendungs-
nahe sowie genaue Werkstoffmodelle für die numerische Simulation von Blechumformprozes-
sen zwingend notwendig. Ein gefügebasiertes Schädigungsmodell für Feinbleche der Mg-Le-
gierung AZ31, welches das orthotrope Fließverhalten, das anisotrope Verfestigungsverhalten 
und die Zerrüttung des Werkstoffs aufgrund duktiler Schädigungsprozesse berücksichtigt, 
stellt eine Lücke im aktuellen Stand der Technik dar. Die vorliegende Arbeit hat die Zielstel-
lung, diese Lücke von RT bis 350 °C unter prozessrelevanten Umformgeschwindigkeiten von 
0,01 s-1 bis 1 s-1 zu schließen. Dies wird umgesetzt, indem die Fließspannung mithilfe des Frei-
berger Fließkurvenansatzes modelliert, das orthotrope Fließverhalten und anisotrope Verfes-
tigungsverhalten über umformgradabhängige t-Werte im HILL‘48-Anisotropiemodell berück-
sichtigt und die duktile Schädigung über den Ansatz nach GURSON, TVERGAARD & NEEDLEMAN 
an das Fließmodell gekoppelt werden. Die in diesem Zuge entwickelte Vorgehensweise soll 
auch auf andere Metalle in Form dünner Bleche übertragbar sein (siehe Abbildung 22). Die 
Validierung der Modelle erfolgt über die kommerziell erhältliche FEM-Simulationssoftware 
„simufact.forming v15.0“ (Fa. Simufact Engineering GmbH) und der Abbildung von einachsi-
gen und biaxialen Zugversuchen, als auch NAKAJIMA Tiefungsversuchen. 
In erster Instanz gilt es, das Fließverhalten des Untersuchungsmaterials mittels Schicht-
stauchversuchen zu quantifizieren. Das Stauchen ausgestanzter Blechronden liefert den über 
mehrere Schichten gemittelten Umformwiderstand. Der Spannungszustand unterdrückt die 
duktilen Schädigungsmechanismen der Porenbildung und des Porenwachstums und durch die 
frei breitenden Flanken der Blechronden gibt es keine Rückwirkung des orthotropen Fließver-
haltens in Blechebene. Aus den Maschinendaten werden unter Berücksichtigung der Reibung 
und Umformwärme die Fließspannungen in Abhängigkeit des Umformgrads, der Temperatur 
und Umformgeschwindigkeit berechnet. Die Fließkurven von RT bis 350 °C dienen der Ent-
wicklung eines Modellansatzes, welcher stetig differenzierbar über den gesamten Temperatur-
bereich und gültig für Umformgeschwindigkeiten von 0,01 s-1 bis 1 s-1 ist. 
Um das orthotrope Fließverhalten und die anisotrope Verfestigung des Untersuchungs-
werkstoffs (UWS) zu quantifizieren, werden Flachzugversuche 0°, 45° und 90° zur WR durch-
geführt. Die Blechproben werden induktiv erwärmt und die lokalen Dehnungen optisch ge-
messen. Das Post-Processing der Dehnungsanalyse mittels MATLAB liefert die t-Werte in 
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Abhängigkeit des lokalen Umformgrads und ferner die umformgrad- und temperaturabhängi-
gen Koeffizienten für das HILL’48-Modell. 
In situ Zugversuche in einem REM dienen der qualitativen Untersuchung der Umformme-
chanismen und der duktilen Schädigungsvorgänge. Gleichzeitig dienen Makroaufnahmen 
während dieser Versuche der lokalen Dehnungsanalyse. Somit können die Verteilung des Po-
renvolumenanteils (PVA) mit der lokalen Dehnung gekoppelt und die Schädigungsparameter 
für das GTN-Schädigungsmodell ermittelt werden. 
 
Abbildung 22: schematische Darstellung der Vorgehensweise zur Entwicklung eines gekoppel-
ten Schädigungsmodells für 1,0 mm AZ31 Feinblech 
Über Versuche an einer biaxialen Prüfapparatur können definierte Dehnungszustände einge-
stellt werden. Die Einstellung verschiedener Dehnungszustände erfordert eine speziell an das 
Vorhaben angepasste neuartige Kreuzzugprobengeometrie. Diese wird zur Erreichung einer 
möglichst homogenen Temperatur- und Umformgradverteilung mithilfe der numerischen Si-
mulation entwickelt, wobei auf die spanende Ausdünnung der dünnen Blechproben im Mess-
bereich verzichtet wird. Die neuentwickelten Kreuzzugproben werden ebenso wie die einach-
sigen Flachzugversuche und NAKAJIMA Tiefungsversuche in der numerischen Simulation 
abgebildet. Die Umformgradverteilung, das Versagen als auch die Kraft-Weg-Verläufe stellen 
den Vergleichsgegenstand zur Validierung der Modelle dar.
+ +
Nakajima Tiefungsversuch↳ FLC↳ Dehnungsverteilung↳ Kraft-Weg-Kurven
↳ Umformeigenschaften↳ Ver- und Entfestigung ↳ lok. t-Wert mit DIC
numer. Entwicklung Kreuzproben
Biaxiale Prüfung
↳ Deformationsmech.↳ lok. PVA↳ Dehnungsverteilung
Freib. Fließkurvenansatz HILL’48 (orth. + aniso. Verf.) GTN-Mod. (gek. Schädigung)
Schichtstauchversuche Warmzugversuche REM in situ Versuche
FEM




↳ Dehnungsverteilung↳ Kraft-Weg-Kurven↳ Temperaturverteilung
ValidierungValidierung
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4 Untersuchungswerkstoff (UWS) 
Für die dargelegten Untersuchungen ist ein, an der Pilotanlage des Instituts für Metallformung 
der TU Bergakademie Freiberg hergestelltes, 1,0 mm Blech der Magnesiumlegierung AZ31 
ausgewählt worden. Auf das Gießwalzen TRC (engl. twin-roll casting) eines 5,3 mm starken 
Vorbands folgte ein Warmwalzprozess und eine abschließende Wärmebehandlung. Die Para-
meter des TRC und der thermomechanischen Behandlung sind dem Kurzbericht im Anhang, 
PS-36, zu entnehmen. Der UWS entstammte dem 600 kg Coil (englische Bezeichnung für ein 
aufgewickeltes Metallband) mit der internen Bezeichnung 418-3. Es hat die in Tabelle 6 ange-
gebene chemische Zusammensetzung und liegt innerhalb der Vorgaben der DIN 1729-1 für 
Magnesiumlegierungen der Bezeichnung AZ31B [223]. 
 
Tabelle 6: mittels Funkenspektrometer ermittelte chemische Zusammensetzung des UWS 
in Masse-% 
Al Zn Mn Zr Cu Si Fe Ca Sn Mg 
2,99 0,969 0,377 0,002 0,001 0,017 0,003 <0,001 <0,005 Rest 
 
AZ31 ist eine Knetlegierung und gehört zu dem ternären Legierungssystem der Al-Zn-Legie-
rungsreihe. Al bewirkt die Steigerung von Festigkeit und Härte durch eine Mischkristallhär-
tung und die Ausscheidung der intermetallischen γ-Phase Mg17Al12. Weiterhin bekannt sind 
die Ausscheidung der ternären Φ-Phasen Mg6(Al, Zn)5 und τ-Phasen Mg32(Al, Zn)49, die je-
weils durch das Legierungselement Zink in Erscheinung treten [224]. Das Legierungselement 
Mangan führt in AZ31 außerdem zur Bildung von Al-Mn-haltigen intermetallischen Verbin-
dungen [225]. Die Mikrostruktur des UWS ist durch ein feinkörnig rekristallisiertes Gefüge 
(6,0 µm mittlerer Korndurchmesser; ca. 26.000 gemessene Körner) ohne Kaltverfestigung und 
mit feinverteilten Ausscheidungen charakterisiert. In Abbildung 23a ist eine im REM erzeugte 
Aufnahme einer polierten und geätzten Blechoberfläche dargestellt, in welcher die Ausschei-
dungen aufgrund ihres weißen Erscheinungsbilds im Kontrast zur dunklen α-Mg Matrix und 
der Korngrenzen gut zu erkennen sind. Durch eine lokale energiedispersive Röntgenspektro-
skopie (EDS) war es nicht möglich, die Zusammensetzung dieser fein ausgeschiedenen Phasen 
genau zu bestimmen. Sie konnten jedoch den Hauptlegierungselementen durch charakteristi-
sche Maxima zugeordnet werden. 
UNTERSUCHUNGSWERKSTOFF (UWS) 
56 
     
Abbildung 23: die graue É-Mg Matrix, schwarze Korngrenzen und helle Partikel zweiter Phase 
in einer rasterelektronenmikroskopischen Aufnahme der polierten und geätzten 
Probenoberfläche (a); Flächenanteil, den jede Korngrößenkategorie über den ge-
samten Blechquerschnitt einnimmt, jeweils in 0°- und 90°-WR bestimmt (b) 
Aus Abbildung 23b geht hervor, dass sich die Mikrostruktur durch eine bimodale Korngrößen-
verteilung auszeichnet. Obwohl 75 % der Körner (Anzahl) einen Korndurchmesser zwischen 
2 µm und 7 µm haben, zeigte die Auftragung des Flächenanteils der Korngrößenkategorien, 
dass Körner bis zu 40 µm vorliegen. In Summe nehmen Körner der Größe 15–50 µm rund 10 % 
des Blechquerschnitts ein. Das Ergebnis der EBSD-Analyse über den Blechquerschnitt senk-
recht zur Walzrichtung (Abbildung 24a) deutete darauf hin, dass die bimodale Korngrößen-
verteilung primär durch übermäßig herangewachsene Körner an der Blechoberfläche (Ober- 
und Unterseite) verursacht wird. Es ist davon auszugehen, dass hohe Temperaturen an der 
Blechoberfläche während der Wärmebehandlung zu abnormalem Kornwachstum über den 
Mechanismus der statischen Rekristallisation führten. Die Darstellung der interkristallinen 
Missorientierung aus der EBSD-Analyse belegte, dass sich die Mikrostruktur in einem voll-
ständig rekristallisierten und erholten Zustand befindet (Abbildung 24b). Diese KAM-Analyse 
(engl. kernel average misorientation) erfasst die Missorientierung jedes einzelnen Messpunk-
tes in Bezug zu seinen direkt benachbarten Messpunkten. Die Missorientierungswinkel liegen 
zu 75 % zwischen 0,03° und 0,6° verteilt. Die Korngrenzen sind von dieser Analyse ausgeschlos-
sen worden. 
Aus der farbigen Darstellung der EBSD-Analyse ging weiterhin hervor, dass die Kristall-
strukturen der meisten Körner mit ihren Basalebenen parallel zur Blechebene ausgerichtet 
sind. In der Blechmitte hingegen zeichnen sich eine hohe Anzahl Körner mit nicht-basaler 
























10 % des Flächenanteils
75 % der Körner haben
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zwischen 2 µm und 7 µm
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schnitte geteilt werden: Blechmitte, Übergangsbereich und Blechoberfläche. Die EBSD-Ana-
lyse parallel zur WR lieferte die gleichen Ergebnisse. Aus diesem Grund ist nicht mit einer 
starken Anisotropie der orthotropen Achsen längs und quer zur WR zu rechnen. 
 
Abbildung 24: Messergebnis einer EBSD-Analyse über den gesamten Blechquerschnitt, wobei 
die farbliche Darstellung die Ebenen der hexagonalen Elementarzellen parallel 
zur Blechoberfläche repräsentiert (a); zugehörige Darstellung der Missorientie-
rungswinkel jedes Messpunktes – Korngrenzen ausgeschlossen (b) 
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Aus der EBSD Analyse lässt sich die Orientierungsverteilungsfunktion ODF (engl. orientation 
distribution function) berechnen und zur statistischen Auswertung in Form von Polfiguren 
und ODF-Abschnitten darstellen (siehe Abbildung 25). Der UWS zeigt die Charakteristik einer 
sog. Fasertextur, bei der die Basalebenennormalen überwiegend senkrecht zur Blechebene aus-
gerichtet sind. Da die ODF-Abschnitte für die Eulerwinkel 0	 = 0° und 30° nahezu identisch 
erscheinen, gibt es keine Häufung bestimmter Orientierungen der Kristallite in Bezug auf ihre 
prismatischen und pyramidalen Ebenen. Diese scharfe Fasertextur (auch Basaltextur genannt) 
ist für gewalzte Magnesiumbleche bekannt, da sich die Basalebenen beim Warmwalzen paral-
lel zum horizontalen Materialfluss ausrichten [227, 228]. 
 
Abbildung 25: Darstellung der ODF der Basalebenen, prismatischen Ebenen und pyramidalen 
Ebenen in Form von Polfiguren in Bezug zur QR-WR Blechoberfläche (a); die 
berechneten ODF-Abschnitte bei 0	 = 0° und 30° zeigen den charakteristischen 
Verlauf einer Fasertextur (b) 
Die Auswirkungen der durch den Herstellungsprozess bedingten feinen Mikrostruktur äußern 
sich in den mechanischen Eigenschaften (siehe Abbildung 26). Die Dehngrenze mit ca. 
185 MPa und die Zugfestigkeit mit ca. 260 MPa ohne Ausprägung einer Richtungsabhängig-
keit liegen deutlich über den Mindestwerten der DIN 9715 [229]. Auch die Bruchdehnung von 
23 ± 5 % ist höher und zeigt keine ebene Anisotropie. Die Untersuchungen von NAKAURA et al. 
[230] zeigten, dass Mg-Feinbleche aus dem TRC Vorband sowohl im homogenisierten als auch 
nicht-homogenisierten Zustand wesentlich höhere Bruchdehnungswerte aufweisen als Bleche, 
welche durch mehrfaches Warmwalzen einer Gussbramme produziert worden sind. Sie weisen 
zudem eine deutlich abgeschwächte Basaltextur im Vergleich zu konventionell hergestellten 
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Magnesiumblechen auf, da der eingebrachte Gesamtumformgrad für die gleiche Blechenddi-
cke geringer ist. Beschreibungen des TRC und Warmwalzprozesses und das zu erwartende 
Eigenschaftsprofil von AZ31 Feinblech sind in [228, 231–233] aufgeführt. Die hohe senkrechte 
Anisotropie deutet auf eine sehr gute Tiefziehfähigkeit des UWS. 
 
Abbildung 26: mechanische Kennwerte des UWS ermittelt im einachsigen Zugversuch mit ei-
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5 Experimentelle und numerische Methodik 
5.1 Charakterisierung des Umformverhaltens im Schichtstauchversuch 
Zur numerischen Abbildung von Umformprozessen ist es zunächst notwendig, den Werkstoff-
widerstand in Relation zur aufgebrachten Formänderung zu quantifizieren. Dieser Zusammen-
hang bildete die Grundlage für die Berechnung u. a. von Umformkraft, Umformarbeit und 
Spannungen. Bislang wurde dies mithilfe von Flachzugversuchen realisiert. Im Rahmen der 
vorliegenden Arbeit wurde sich jedoch gezielt für Schichtstauchversuche entschieden, weil sie 
eine Reihe spezieller Vorteile bieten: 
• Mit der Stauchachse parallel zu den Blechnormalen, ist der Dehnungszustand der ein-
zelnen Schichten dem des biaxialen Zugs (positive Umformgrade in der Blechebene und 
negative Umformgrade in Dickenrichtung) am nächsten. 
• Weil die Flanken der Schichtstauchproben frei breiten können, hat die ebene Anisotro-
pie keinen Einfluss auf die gemessene Kraft. 
• Durch die negativen hydrostatischen Spannungen im Großteil des Zylindervolumens, 
werden die duktilen Schädigungsmechanismen weitestgehend unterdrückt. 
• Der Spannungszustand verhindert zudem die Dehnungslokalisierung und somit können 
Umformgrade bis 0 = 1 erreicht werden. 
Im Folgenden ist daher die Durchführung dieser Schichtstauchversuche dargelegt, aus dessen 
Messgrößen die Fließkurvenberechnung sowie die Modellbildung erfolgte. 
5.1.1 Versuchsaufbau und -durchführung 
Im Schichtstauchversuch wurden Blechronden des UWS zu einem Zylinder aufeinandergesta-
pelt und ähnlich des herkömmlichen Zylinderstauchversuches zwischen zwei Hartmetallplat-
ten bei definierten Versuchsbedingungen gestaucht. Im Schrifttum ist diese Charakterisie-
rungsmethodik für Bleche weitestgehend anerkannt [122]. Der gegebene Dehnungszustand 
(Blechausdünnung und positive Umformgrade in Blechebene) ähnelt dem des Streckziehens. 
Im Vergleich von Voll- und Schichtstauchproben ist u. a. durch die Untersuchungen von PA-
WELSKI [152] und BERNRATH et al. [234] bekannt, dass das Umformverhalten des Matrixwerk-
stoffs in beiden Fällen gleiche Ergebnisse liefert, sofern eine Relativbewegung der Schichten 
durch ausreichende Reibverhältnisse verhindert wird. Die Schichtanzahl hat keinen Einfluss 
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auf das Fließverhalten. Die im Rahmen der vorliegenden Arbeit angestrebte Auslegung von 
Kreuzproben mittels der FEM machte es erforderlich, die Fließkurven ab RT aufzunehmen. 
Daher wurden bei RT sowie 100 °C, 150 °C, 200 °C, 250 °C, 300 °C und 350 °C Schichtstauch-
versuche durchgeführt. Die gewählten Umformgeschwindigkeiten 0,  = 0,01 s-1, 0,1 s-1 und 1 s-1 
decken die in der Blechumformung herrschenden Umformgeschwindigkeiten ab. 
Zunächst wurden Ronden mit einem Durchmesser von ∅10 mm aus dem 1,0 mm dicken 
AZ31 Blech herausgestanzt. Hierbei wurde ein spezielles Stanzwerkzeug mit gleichlaufendem 
Schneid- und Auswerfwerkzeug verwendet, um sicherzustellen, dass die Ronden eine gerade 
Abtrennkante bekamen und sich nicht konvex ausformten (verbiegen). Der Prozess fand CNC-
gesteuert und bei RT statt. Anschließend wurden nach Auftragen eines wasserlöslichen Kleis-
ters (nur eine Nadelspitze pro Schicht) die 1,0 mm dicken Blechronden in einer Arretiervor-
richtung bis zu einer Höhe von 15 mm gestapelt und mit Druck beaufschlagt (Abbildung 27a). 
Das Höhe-zu-Durchmesserverhältnis der gestapelten Schichten von 1,5 sorgt für einen mög-
lichst geringfügigen Einfluss der Reibung an den Stirnflächen im Vergleich zur Probenhöhe, 
ohne das Ausknicken der Proben zu verursachen. Für ausgewählte Stauchversuche wurde die 
Walzrichtung der einzelnen Blechronden markiert und beim Stapeln entsprechend ausgerich-
tet, um mögliche Anisotropieeffekte zu identifizieren (siehe Anhang, PS-37). Der Kleister 
diente lediglich einer sicheren Handhabung bei der Versuchsvorbereitung und sicherte die ge-
naue Ausrichtung der Blechronden zueinander. Er hat keine verhältnismäßige Festigkeit und 
verliert den Zusammenhalt ab 100 °C. 
 
Abbildung 27: Aufbau und Abmessungen der Schichtstauchproben (a); Anordung der Proben 
im Stauchbecher und die Stauchachse (b) 
Zur Durchführung von isothermen Stauchversuchen wurden die Schichtstauchproben in die 
in Abbildung 27b im Schnitt dargestellten Stauchbecher platziert und in einem Luftumwälz-
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ofen auf Umformtemperatur geheizt. Es folgte die Beaufschlagung der Kontaktflächen zwi-
schen den Hartmetallplatten und der Probe mit einer Molybdändisulfid(MoS2)-Graphit-Sus-
pension. Dadurch wird die Reibung sowohl zwischen dem Probenkörper und dem Stauchwerk-
zeug minimiert als auch konstante Reibbedingungen für die gesamte Versuchsserie 
gewährleistet. Weil eine Relativbewegung der Schichten während des Stauchens die Messer-
gebnisse verfälschen würden, siehe GRAF et al. [235], ist auf eine Schmierung zwischen den 
Schichten verzichtet worden. 
Die Stauchversuche werden im ölhydraulischen Warmumformsimulator „WUMSI“ des In-
stituts für Metallformung der TU Bergakademie Freiberg bei konstanter Umformgeschwindig-
keit 0,  durchgeführt. Das heißt, dass eine aktive Maschinenregelung bei fortschreitender Hö-
henabnahme der Stauchprobe die Vorschubgeschwindigkeit des Hubzylinders reduziert (siehe 
HENSELER et al. [236]). Pro Prüftemperatur ist der Einsatz von neun Stauchbechern (drei Um-
formgeschwindigkeiten mit dreifacher Belegung) vorgesehen gewesen, welche im kalten Luft-
umwälzofen platziert wurden. Mit 5 K pro Minute wurde auf Prüftemperatur geheizt und 
30 min gehalten. Auf diese Weise stellte sich eine homogene Temperaturverteilung innerhalb 
der massiven Stauchbecher und der darin enthaltenden Stauchproben ein. Eine Analyse der 
Mikrostruktur nach der maximalen Heizdauer bis 350 °C hat gezeigt, dass kein Kornwachstum 
auftritt. Dies ist auf die wachstumshemmende Wirkung der fein verteilten Mn-haltigen Parti-
kel im UWS zurückzuführen. 
5.1.2 Fließkurvenberechnung und dessen Modellierung 
Aus den aufgezeichneten Kraft- und Wegsignalen (Messfrequenz bis zu 20 kHz) galt es Fließ-
kurven zu berechnen, die den Fließspannungsverlauf in Abhängigkeit der Versuchsparameter 
Temperatur und Umformgeschwindigkeit 0,  darstellten. Die Berechnung beruhte auf der Her-
leitung über den Umformwiderstand 6, der nach 
 
 6 =  ∙ ℎ]ℎi ∙ i = ] Gl. 38 
 
definiert ist. Aus der aktuellen Stauchprobenhöhe ℎ] (Wegsignal), der Probenausgangshöhe ℎi und -fläche i wurde der lasttragende Querschnitt ] über das Gesetz der Volumenkons-
tanz ( i¨ = ]¨) bestimmt und mit der aufgebrachten Kraft  ins Verhältnis gesetzt. Aufgrund 
der Reibung, die trotz Schmierung an den Hartmetalplatten herrscht, weicht jedoch der reale 
lasttragende Querschnitt ] aufgrund der Tonnenbildung mit zunehmendem Stauchgrad von 
diesem Ideal ab. Weiterhin verursacht die Reibung Radialschubspannungen, die der Werk-
stoffflussrichtung entgegenwirken und das Kraftmessergebnis verfälschen. Daher erfolgte eine 
Korrektur des Reibungseinflusses nach SIEBEL [237] (vgl. Abbildung 28a), der sich aus einem 
analytischen Spannungsverlauf unter der Annahme des Reibwerts Í ergibt: 
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© = 6Î1 + Í3 Ï¬]ℎ]ÐÑ
   . 
Gl. 39 
 
Der aktuelle Stauchprobendurchmesser ¬] wurde analog zu ] bestimmt. Weiterhin führte die 
eingebrachte Umformarbeit nach dem Gesetz der Energieerhaltung zu einer Erwärmung der 
Stauchprobe. Wie in Kapitel 2.2.4 (S. 13) erörtert, beeinflusst die entstandene Wärme die Um-
formmechanismen und damit auch die Fließspannung. Folglich musste eine weitere numeri-
sche Korrektur durchgeführt werden, die dem Einfluss der entstehenden Umformwärme über 
eine iterative Methode entgegenwirkt. Die bereits reibungskorrigierte Fließspannung Ò 
diente als Bezugsbasis der ersten Iteration ÓXiZ mit i = 1 (d. h. © = XZ). Jede Iteration ÓXiZ 
durchlief die Berechnungen nach Gl. 40 bis Gl. 44. Zuerst galt es die mittlere Fließspannung 
mit 
 
 X3Z = Ô X3Z d0ÕÖÕ×  Gl. 40 
 
zu bestimmen. Die Temperaturerhöhung ∆  nach dem Gesetz der Energieerhaltung ist nach 
 
 ∆ = X3Z ∙ 0 ∙ 9  Gl. 41 
 
definiert. Die Dichte  und spezifische Wärmekapazität 9 sind werkstoffabhängige Parame-
ter, die temperaturabhängig hinterlegt worden sind, während der Umformgrad 0 im Stauch-
versuch der natürliche Logarithmus des Verhältnisses ℎi zu ℎ] ist. Mit der ursprünglich ein-
gestellten Versuchstemperatur  /4Â24 folgte die Berechnung der tatsächliche Umformtempera-
tur: 
 
  =  /4Â24 + ∆    . Gl. 42 
 
Die Korrekturfunktion ØÙ] wurde anschließend nach Gl. 43 bestimmt. Sie dient der Be-
rücksichtigung des Einflusses der Umformtemperatur über die auf der ARRHENIUS-Glei-
chung basierende Beziehung in Gl. 44. Der Werkstoffparameter  wurde in einer Regres-
sionsrechnung aus Fließkurven mit variabler Temperatur bestimmt. 
 
 ØÙ] = ØÙ/4Â24ØÙ =  Ú
ÛÖÙÜÝÞÒÝÚÛÖÙ = ÚÛÖBÙÜÝÞÒÝÙC Gl. 43 
 X3Z = © ∙ ØÙ] = ©ÚÛÖBÙÜÝÞÒÝÙC Gl. 44 
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Das Konvergenzverhalten der iterativen Temperaturkorrekturmethode führt bei Erreichen ei-
nes Abbruchkriteriums zur Lösung (vgl. Abbildung 28b). In der vorliegenden Arbeit wurde die 
Iterationsschleife abgebrochen, wenn die maximale lokale Abweichung zwischen X3Z  und X3Z einen Wert kleiner als 0,001 MPa erreichte. Das Abbruchkriterium wird vor der jewei-
ligen Iteration geprüft. 
   
Abbildung 28: Kurvenverlauf einer reibwertkorrigierten Fließkurve des UWS bei 250 °C und 
0,1 s-1 (a); Veranschaulichung des Konvergenzverhaltens einer mittels des itera-
tiven Verfahrens korrigierten Fließkurve des UWS nach zwei Iterationen (b) 
Abschließend galt es den experimentell ermittelten Fließkurvensatz für die numerische Simu-
lation vorzubereiten. In der vorliegenden Arbeit wurde dies über eine Weiterentwicklung des 
Freiberger Fließkurvenmodells nach HENSEL und SPITTEL [238] gelöst. An dieser Stelle wird 
von der isotropen Verformung der Stauchproben ausgegangen, was im Ergebnisteil der vor-
liegenden Arbeit ausführlicher erläutert wird (Kapitel 6.5, S. 137). Die initialen Materialkoef-
fizienten wurden anhand bestehender Literaturwerte abgeschätzt. Anschließend konnte über 
eine nicht-lineare Regression der experimentell bestimmten Fließkurven mithilfe des in Micro-
soft-Excel implementierten GRG-Solvers (engl. generalized reduced gradient) feinjustiert wer-
den. Der Solver erreicht die optimale Lösung, wenn das Bestimmtheitsmaß 	 sein Maximum 
erreicht. Über eine Subroutine konnte das Fließmodell mit den ermittelten Materialparameter 
in der Umformsimulation von simufact.forming aufgerufen werden. 
5.2 In situ Zugversuche im Rasterelektronenmikroskop 
Zur Analyse von aktiven Umform- und Schädigungsmechanismen dienten rasterelektronen-


















































EXPERIMENTELLE UND NUMERISCHE METHODIK 
66 
deten Detektoren, das in situ Zugmodul mit Heizvorrichtung und die ausgewählten Probenty-
pen sowie deren Präparation erläutert. Die in diesem Kapitel geschilderten Versuche dienten 
außerdem der Ermittlung von Materialparametern für ein gekoppeltes Schädigungsmodell. 
5.2.1 Rasterelektronenmikroskopie und Detektoren 
Das Rasterelektronenmikroskop der Arbeitsgruppe CEµM2 (engl. Computational and Experi-
mental Micromechanics of Materials) von Prof. Shmulik Osovski am Technion in Haifa, Israel, 
wurde für die folgend dargelegten Untersuchungen verwendet. Das REM trägt die Bezeich-
nung „Mira3“ der Fa. Tescan. In der Rasterelektronenmikroskopie wird ein feingebündelter 
Elektronenstrahl zeilenweise über die Probenoberfläche geführt und ein Abbild der Oberfläche 
über zwei verschiedene Detektoren für Sekundär- und Rückstreuelektronen generiert. Die Ab-
bildung durch Sekundärelektronen bietet eine höhere Auflösung mit gutem Kanten- und To-
pografiekontrast. Über die Rückstreuelektronen ist es hingegen möglich, einen guten Materi-
alkontrast mit geringen Abschattungseffekten zu erzeugen. Die Funktionsweise der 
Rasterelektronenmikroskopie und aktuellen Einsatzmöglichkeiten sind im Detail in [239] auf-
geführt. 
Zudem sind Texturmessungen mittel EBSD (engl. eletron backscatter diffraction) und Ele-
mentbestimmungen mittels energiedispersiver Röntgenspektroskopie (EDS) durchgeführt 
worden. Ersteres ist möglich durch die Aufnahme von divergent rückgestreuten Elektronen, 
die auf die 70° angewinkelte Probenoberfläche beschleunigt wurden. Mittels der Auswertesoft-
ware „AZtec“ der Fa. Oxford Instruments werden die dadurch auf dem Phosphor-Schirm des 
EBSD-Detektors entstandenen KIKUCHI-Bänder ausgewertet. Die Einstellungen am REM be-
trugen 25 kV Beschleunigungsspannung und ein Arbeitsabstand von 17 mm. Die Schrittweite 
wurde je nach Zustand und Korngröße zwischen 0,2 µm und 1 µm gewählt. Das Beugungs-
muster der KIKUCHI-Bänder wird vermessen und mit einem für hexagonale Elementarzellen 
hinterlegten Datensatz zur Berechnung der räumlichen Orientierung des Kristalls abgeglichen. 
Durch das Abrastern der Probenoberfläche konnte die Orientierung vielzähliger Körner im 
Messbereich bestimmt, das Gefüge rekonstruiert und in Form eines Datensatzes abgespeichert 
werden. Diese Datensätze wurden im Rahmen der vorliegenden Arbeit mittels MTEX weiter-
verarbeitet. „MTEX“ ist ein kostenloses MATLAB Tool zur Analyse und Modellierung kris-
tallographischer Texturen mittels EBSD- oder Polfigurendaten [240]. 
Die lokalisierte chemische Analyse mittels EDS nutzt das Röntgenspektrum, welches von 
einer Probe emittiert wird, wenn diese mit einem fokussierten Elektronenstrahl beschossen 
wird. Die qualitative Analyse beinhaltet die Identifizierung von Maxima im emittierten Spekt-
rum und eine quantitative Analyse ermöglicht die Bestimmung der Konzentrationen der vor-
handenen Elemente. Weiterhin konnten durch das Abrastern eines Messbereichs Elementkar-
tierungen gebildet werden, welche die Verteilung der Elemente farblich kennzeichneten. 
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5.2.2 Probenpräparation 
Die Oberflächenpräparation der Proben erfolgte mechanisch und chemisch. Um einen über-
mäßigen Abtrag des Materials an der Oberfläche zu vermeiden, sind dafür lediglich drei Prä-
parationsschritte vorgesehen gewesen. Der erste Schritt umfasste eine Nassschleifstufe (unter 
Zusatz von 98 prozentigem Ethanol) mit Siliziumcarbid(SiC)-Schleifpapier der Körnung P4000 
bis die Oberfläche optisch keine Rückstände aus dem Herstellungsprozess aufwies. Nach der 
Zwischenwaschung im Ultraschallbad (Ethanol) wurden die Proben mittels einer mit Ethanol 
verdünnten Eisenoxidsuspension (Partikelgröße 0,06 µm; „Masterpolish2“ der Fa. BUEHLER) 
drei Mal jeweils 10 min poliert. In einem Schleifautomaten der Fa. Struers kam hier ein Polier-
tuch des Typs „MD-Chem“ zum Einsatz. Der letzte Schritt umfasste das Eintauchen und 
Schwenken (5 Sekunden) der Proben in einer Nital-Lösung. Diese besteht aus 95 ml Ethanol 
und 4 ml konzentrierter Salpetersäure. Aufgrund des sofortigen Einsetzens der Oxidation an 
der präparierten Probenoberfläche wird jede Probe einzeln und per Hand poliert, damit die 
Oberflächenpräparation, die EBSD Messung und die in situ Zugprüfung unmittelbar aufeinan-
der folgend stattfinden konnten. 
Zur Bestimmung des PVA sind bis zum Versagen geprüfte Zugproben in Dickenrichtung 
bis zur Probenmitte herunter geschliffen worden. Es ist der Probenhalter „AccuStop“ der Fa. 
Struers verwendet worden, die 1,0 mm dicken Blechproben definiert und mit außerordentli-
cher Planheit abzutragen (siehe Anhang, PS-38). Unter Zusatz von Ethanol wurde hier mit 
SiC-Schleifpapier der Körnung P2400 bis 400 µm und weitere 80 µm mit der Körnung P4000 
geschliffen. Analog zu der vorhergehend beschriebenen Oberflächenpräparation folgte dann 
das Polieren mit Ethanol-Eisenoxidsuspension und zuletzt das Ätzen in Nital. 
5.2.3 Prüfprinzip und Versuchsdurchführung 
Zugproben drei verschiedener Geometrien sind in einem Zug-/Druckmodul der Fa. Kammrath 
und Weiss bis zum Versagen beansprucht worden (siehe Abbildung 29). Das Modul wird auf 
dem verfahrbaren Probentisch im REM montiert. Damit die Beobachtungsstelle während der 
Beanspruchung im Sichtfeld des REMs zentriert bleibt, sind die Antriebsspindeln beider Tra-
versen jeweils mit einem Rechts- bzw. Linksgewinde ausgestattet. Die Mess- und Antrieb-
selektrik ist rechnergesteuert und erlaubt die Aufzeichnung von Kraft- und Wegdaten. Die 
Aufzeichnung geschieht mittels einer Kraftmessdose bis 10 kN und einer Wegmessung mit 
einer Auflösung von 100 nm. Eine konstante Traversengeschwindigkeit von 5 µm/s wurde für 
alle in situ Zugversuche gewählt, was einer lokalen Umformgeschwindigkeit im Messbereich 
von ca. 0,01 s-1 bis 0,1 s-1 entspricht. 
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Abbildung 29: Aufbau des verwendeten Zug-/Druckmoduls für in situ REM-Bilder: (1) Kraft-
messdose, (2) Kühlvorrichtung mit Kühlzöpfen, (3) Antriebsspindeln, (4) Spann-
vorrichtung, (5) Heizmodul mit Heizplatte, (6) Thermoelement 
Mittels unterschiedlicher Zugprobengeometrien werden drei charakteristische Spannungszu-
stände experimentell simuliert, welche die Umform- und Schädigungsmechanismen verschie-
den ansprechen (Abbildung 30). Ein Triaxialitätsfaktor von H ≈ 0,5 wurde durch eine starke 
Taillierung der Probe, mit einem Radius von 0,5 mm, im Mittenbereich erreicht. Der Span-
nungszustand einer einfachen Zugbeanspruchung (H ≈ 0,3) stellte sich durch die rechteckige 
Gestaltung des Messbereichs mit einer Länge von 30 mm und einer Breite von 10 mm ein. 
 
Abbildung 30: Abmessungen (in mm) der drei verwendeten Mikrozugprobengeometrien zur ex-
perimentellen Simulation der Spannungszustände mit einem Triaxialitätsfaktor 
im Zentrum des Messbereichs von H ≈ 0,5 bis H ≈ 0  
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Die Scherbelastung mit dem Triaxialitätsfaktor von H ≈ 0 entsteht durch zwei im 45° abgewi-
ckelte Aussparungen, welche im Messbereich entlang der Zugbeanspruchungsachse mit einem 
Abstand von 1,0 mm zueinander enden. Die Abmessungen der Probengeometrien sind vorher-
gehend mittels einer FEM-Simulation optimiert worden. Das bereits davor im Rahmen der 
vorliegenden Arbeit entwickelte temperatur- und geschwindigkeitsabhängige Fließkurvenmo-
dell für den UWS ist hierfür zum Einsatz gekommen. Die Simulationsergebnisse sind in Kapitel 
6.3.1 (S. 113) dargelegt. 
Weil die Probenfixierung nur im ausgebauten Zustand möglich ist, beginnt die Vorberei-
tung eines jeden Versuchs damit, die Vakuumkammer des REMs zu fluten und das gesamte 
Zug-/Druckmodul vom Probentisch zu demontieren. Die Zugproben waren an ihren Enden 
mit Bohrungen versehen, damit diese an einer freibeweglichen Bolzenaufhängung an den Tra-
versen befestigt werden konnten. Im Laufe der Kalibrierungsversuche hat sich jedoch gezeigt, 
dass es zu unvermitteltem Nachrücken oder Verformungen im Bereich der Bolzenbefestigung 
kommt. Daher ist für die Durchführung der hier dargestellten Versuche eine Einspannung 
über aufgeraute Spannbacken realisiert worden. Nach Wiedereinbau des Zug-/Druckmoduls 
kann die Vakuumkammer des REMs evakuiert werden und die Positionierung unter dem 
Elektronenstrahl beginnen. Der Arbeitsabstand und die Position wurden so gewählt, dass so-
wohl eine Übersichtaufnahme des beanspruchten Probenabschnitts (Sichtbereich SB-1, siehe 
Abbildung 31a) als auch ein vergrößerter Probenabschnitt (SB-2) beobachtet werden konnte. 
Vor jeder in situ Zugprüfung wurde an dieser Stelle eine EBSD Messung (Messbereich ca. 
200 µm) durchgeführt, weshalb jede Probe die entsprechende Oberflächenpräparation erfahren 
hat. Ziel ist es, dass die Orientierung jedes während des Versuchs beobachteten Korns mittels 
der vorhergehender EBSD Messung bekannt ist. 
Warmzugversuche wurden mithilfe eines Heizmoduls realisiert, welches direkt an die Un-
terseite des Zugprüfkörpers geklemmt war. Dazu wurden zwei Wolframdrähte außerhalb des 
Messbereichs über die Probe gespannt, um einen flächigen Kontakt mit der Heizfläche zu ge-
währleisten (siehe Abbildung 29). Das Thermoelement wurde seitlich in die Heizplatte gesteckt 
und lieferte damit näherungsweise die aktuelle Probentemperatur, die mittels PID-Regler 
(engl. proportional-integral-derivative controller) gesteuert wird. Um eine konstante Auf-
heizrate von 2 K/s für alle folgenden Warmzugversuche umzusetzen, sind vor diesen Untersu-
chungen die Regelparameter anhand eines realen AZ31 Zugprobenkörpers kalibriert worden. 
Wichtig während der Aufheizphase der bereits eingespannten Probe ist, dass die Regelung des 
Zug-/Druckmoduls auf eine konstante Kraft ¾:: = 0 eingestellt ist und die Traversen entspre-
chend verfahren, da sich sowohl die Probe als auch die Komponenten des Moduls aufgrund 
der Wärme ausdehnen. 
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Abbildung 31: REM-Aufnahme der Oberfläche einer bis zum Bruch belasteten Probe, wobei die 
Sichtbereiche SB-1 und SB-2 markiert sind (a); beispielhafter Kraft-Weg-Verlauf 
mit Relaxationseffekten aufgrund der Unterbrechungen für die langwierigen 
REM-Aufnahmen (b) 
In Abhängigkeit der Probengeometrie und der Prüftemperatur ist die Zugprüfung in definier-
ten Schritten angehalten worden, um die REM-Aufnahmen zu starten. Die Schrittweite vari-
ierte dabei zwischen 50 µm bis 200 µm Traversenweg. Die Gesamtaufnahmezeit der beiden 
hochauflösenden REM-Bilder (Auflösung ca. 0,005 µm bis 0,01 µm je Pixel) betrug im Schnitt 
ca. 10 min. Diese langwierigen Aufnahmen führten zu messbaren Relaxationseffekten in den 
Kraft-Weg-Kurven (siehe Abbildung 31b). 
5.2.4 Methodik zur Ermittlung der Schädigungsparameter 
Für die Schädigungsmodellierung gilt es, die lokal auftretenden Dehnungen mit den beobach-
teten Schädigungsmechanismen zu korrelieren. Im Folgenden wird die Methodik der Deh-
nungsmessung, die Bestimmung des lokalen PVA und die dreidimensionale Rekonstruktion 
der Bruchflächen dargelegt. 
Digitale Bildkorrelation 
Die Verformungsanalyse erfolgte aus den Einzelaufnahmen der in situ Zugprüfung. Dazu sind 
die Aufnahmen des SB-1 und SB-2 mittels digitaler Bildkorrelation DIC (engl. digital image 
correlation) analysiert worden. Die Dehnungsmessung mittels DIC beruht auf dem Prinzip, 
die Grauwerte einer digitalen Bildaufnahme zu nutzen, lokale Konturen mittels Mustererken-
nungsalgorithmen zu lokalisieren und deren Pixelkoordinaten zu bestimmen. Die natürliche 
Oberflächenstruktur der untersuchten Proben lieferte den dazu notwendigen Kontrast. Aus 













(b)  = 250 °C H = 0,3
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Dehnung innerhalb eines definierten Messbereichs ROI (engl. region of interest) ermittelt wer-
den. Durch diese schrittweise Analyse ist es möglich, auch große lokale Dehnungen zu bestim-
men. Die Genauigkeit der Dehnungsmessung steht dabei im direkten Zusammenhang mit der 
Auflösung der Bilder. Die Auflösung hängt vom Sichtbereich, der Abtastrate und der Raster-
schrittweite des REMs ab und ist daher skalierbar. Das verwendete MATLAB Tool „Ncorr 
v1.2“ ist ein Open Source 2D-DIC-Programm, welches über eine grafische Benutzeroberfläche 
GUI (engl. graphical user interface) bedient wird (Berechnungsalgorithmen sind in [241] er-
klärt). Die Bildkorrelation bestimmt den direkten Abstand zwischen Messmarken und erfasst 
damit die technische Dehnung bezogen auf den Anfangsabstand der Messmarken. Die Autoren 
HARILAL und RAMJI [242] bewerten Ncorr als verlässliches DIC-Programm in ihrem Vergleich 
mit der kommerziell erhältlichen Software „Vic 2D“ (Fa. Correlated Solutions). 
Ncorr erlaubt den Export eines Datensatzes, der die Verschiebung und technische Dehnung 
zu jeder Pixelkoordinate des analysierten Bildes im ROI enthält. Im Rahmen der vorliegenden 
Arbeit ist MATLAB dazu verwendet worden, den Umformgrad und Umformgeschwindigkeit 
in drei Raumrichtungen aus diesem Datensatz zu bestimmen und mit der Originalaufnahme 
zu überlagern. Auf diese Weise ist auch die Ausgabe und Analyse von frei wählbaren Linien-
schnitten möglich. Die Dehnungsanalyse der REM in situ Zugversuche erlaubt es, lokale Ver-
formungs- und Schädigungsphänomene für die Modellbildung zu assoziieren. 
Quantitative Porenanalyse 
Der lokale PVA der bis zum Bruch beanspruchten Mikrozugproben wurde über den Flächen-
anteil der sichtbaren Poren (erscheinen dunkel) in einem Flachschliff (parallel zur Blechebene) 
bestimmt. Es ist wichtig anzumerken, dass die im Folgenden beschriebene Analyse an Mikro-
zugproben welche ohne Unterbrechungen umgeformt worden gemacht wurden. D. h., dass die 
in Abbildung 31b gezeigte Relaxation hier nicht zum Tragen kommt. Dazu wurden hochauf-
lösende REM-Aufnahmen des Flachschliffs aus der Blechprobenmitte analysiert (Abbildung 
32a). Anfangs ist eine Analyse über eine Grauwertkorrelation angestrebt worden, jedoch 
zeigte sich, dass das stark variierende Erscheinungsbild und die unterschiedliche Morphologie 
der Poren zu Messungenauigkeiten im Vergleich zu manuell identifizierten Poren führten. Dies 
lag zumeist daran, dass die Poren einen größeren Flächenanteil einnehmen als über die Grau-
werte eindeutig zu bestimmen ist. Zum Beispiel ist ein Großteil der Poren noch durch das 
auslösende Partikel (erscheint weiß in der REM-Aufnahme) abgedeckt. Weiterhin wird die 
Grauwertkorrelation durch den stark variierenden Grauwert von kleinen Poren oder Poren 
erschwert, welche nicht mittig oder nur am Rande ihres ursprünglichen Volumens im Schnitt 
erkennbar sind. Dadurch lassen sich die Grauwerte von „helleren“ Poren kaum von den Grau-
werten der Matrix unterscheiden. 
Zuletzt führten vor allem Abschattungs-, Kantenkontrast- und Aufladungseffekte dazu, 
dass auch Algorithmen der Grauwertkorrelation, welche die Morphologie von Partikeln dazu 
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nutzen diese zuzuordnen, keine eindeutige Trefferquote erzielten. Größere Partikel werfen ei-
nen Schatten auf die Matrix, welcher als Pore verwechselt werden kann. Eine hohe Intensität 
an den Porenrändern führt zur Verwechselung mit Partikeln der zweiten Phase. Aus den ge-
nannten Gründen ist für die exakte Bestimmung des Porenflächenanteils (PFA) die manuelle 
Markierung von Poren in den REM-Aufnahmen durchgeführt worden (Abbildung 32b). 
 
Abbildung 32: Beispiel einer rasterelektronenmikroskopischen Aufnahme einer bis zum Bruch 
beanspruchter AZ31-Zugprobe (a), anhand welcher die Markierungen der Poren 
(b) zu einen binären Datensatz (c) verarbeitet wurden 
Zur Bestimmung des lokalen PFA bedarf es der Festlegung von Bezugsflächen, für die jeweils 
der Anteil an Poren errechnet wird. In Abbildung 33 ist dazu ein Berechnungsbeispiel der in 
Abbildung 32 gezeigten REM-Aufnahme dargestellt. Es ist zu erkennen, dass sich flachere 
Gradienten im Konturplot mit größerer Bezugsfläche ergeben und mit kleinerer Bezugsfläche 
die lokalen Maximalwerte steigen. Auf diese Weise ist die Korrelation zwischen lokaler Deh-
nung und lokalem PFA quantitativ nicht möglich, da der relative Größeneffekt der Bezugsflä-
chen die Absolutwerte des PFA stark beeinflusst. 
 
Abbildung 33: Konturdiagramme zur Darstellung des lokalen Porenflächenanteils in Abhängig-
keit der Größe der Bezugsflächen; je kleiner die Bezugsfläche, desto höher ist der 
lokale Porenflächenanteil 
Um das Konzept des lokalen PVA umsetzen zu können ist daher eine Methodik nach PRAHL 
[202] angewandt worden. Sie beinhaltet die Zerlegung des Messbereichs in sog. VORONOI-
  5.2    IN SITU ZUGVERSUCHE IM RASTERELEKTRONENMIKROSKOP 
 73 
Mosaike [243]. Die Grenzen einzelner VORONOI-Zellen befinden sich stets mittig zwischen 
zwei benachbarten geometrischen Porenschwerpunkten. Sie bilden die Bezugsfläche, in dem 
der lokale PFA bestimmt wird (siehe Abbildung 34a/b). Die Auswertung der ermittelten binä-
ren Datensätze mittels VORONOI-Zerlegung und die Ausgabe der lokalen PFA ist mithilfe eines 
entwickelten MATLAB Skripts durchgeführt worden. Für die Ermittlung der Parameter ¦i, ¦¶, ¦ des GTN-Modells (siehe Kapitel 2.3.4, S. 43) sowie der lokalen Dehnung zu Beginn der Ko-
aleszenz %¶B®C und der lokalen Dehnung am Bruch % sind 20 Linienschnitte über die Bruch-
flächenbreite parallel zur Beanspruchungsachse ausgelesen worden. Durch die Berechnung 
von Mittelwertkurven konnte ein statistisch repräsentativ ermittelter lokaler PFA mit der lo-
kalen Dehnung (vgl. Abbildung 34b/c) entsprechend [219], korreliert werden. 
 
Abbildung 34: VORONOI-Zerlegungsverfahren zur Berechnung des lokalen PFA (a); Darstellung 
des lokalen PFA eines Probenquerschnitts, sowie die Mittelwertkurve aus 20 Li-
nienschnitten (b); Beispiel einer in situ DIC-Dehnungsanalyse zur Korrelation 
mit dem lokalen PFA (c) 
Als weiterer Materialparameter des GTN-Modells, ist der Flächenanteil der porenherbeifüh-
renden Teilchen zweiter Phase ¦² bestimmt worden. Analog der beschriebenen Methodik zu 
Abbildung 32 wurde der Flächenanteil der Partikel mit hellem Kontrast an einer unbelasteten 
Probe des UWS bestimmt. 
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5.3 Verfahren der ebenen Blechprüfung 
In der vorliegenden Arbeit betrifft die ebene Blechprüfung solche Prüfverfahren, bei denen die 
Beanspruchungsrichtung stets in der Blechebene liegt (einachsig und biaxial) und es keinen 
Einfluss der Reibung durch Relativbewegungen zum Umformwerkzeug gibt. Mittels optischer 
Dehnungsmessung konnte das Blechumformverhalten lokal aufgelöst werden und für die Mo-
dellbildung mit anisotropen Verfestigungsverhalten verwendet werden. Zur Kalibrierung des 
Modells wurden mittels neuentwickelter Kreuzprobengeometrie bei 150 °C, 250 °C und 350 °C 
definierte Dehnungszustande eingestellt. 
5.3.1 Aufbau der biaxialen Prüfapparatur 
Mit der biaxialen Prüfapparatur „BTA-840“ der Fa. BÄHR Thermoanalyse GmbH verfügt das 
Institut für Metallformung der TU Bergakademie Freiberg über eine Prototypenmaschine zur 
Ermittlung von Werkstoffkennwerten unter komplexen Dehnungszuständen. Sie ist mit vier 
hydraulischen Vorschubzylindern ausgestattet, die im rechten Winkel in einer Ebene zueinan-
der ausgerichtet sind und paarweise angesteuert werden können (Abbildung 35a). Über Befes-
tigungsschrauben können Blechproben an die krafteinleitenden Werkzeuge geklemmt werden. 
Eine zeitinkrementelle Tabellensteuerung ermöglicht die kraft- oder weggesteuerte Program-
mierung der Achsen mit einem maximalen Verfahrweg von 14 mm vor und zurück. Die Mög-
lichkeit der Prüfung unter Schutzgasatmosphäre wurde nicht genutzt. 
Die Methode der optischen Dehnungsmessung ist ein wichtiger Bestandteil dieser Prüfung 
(Abbildung 35b). Eine Digitalkamera der Modellreihe „Lumix FZ1000“ der Fa. Panasonic 
wurde an einem Aluminiumprofilrahmen über der Probe montiert. Dabei wurde die Mittel-
achse des Objektivs senkrecht über dem Probenmittelpunkt (Kreuzungspunkt der Achsen) aus-
gerichtet. Für eine optimale Ausleuchtung der Proben sind LED-Leuchtröhren mit diffuser 
Lichtblende außerhalb des Reflexionswinkels (von Probe zu Objektiv) ebenfalls am Alumini-
umprofilrahmen befestigt worden. Analog der in situ Zugprüfung, steht auch hier die Genau-
igkeit der Dehnungsmessung im direkten Zusammenhang mit der Qualität der Aufnahmen. 
Eine effektive Ausleuchtung lässt Kameraeinstellungen mit niedrigem ISO-Wert (weniger 
Bildpunktrauschen), kleiner Blende (mehr Tiefenschärfe) und kurzer Belichtungszeit (weniger 
Bewegungsunschärfe) für die hochaufgelösten Aufnahmen zu. Das Zoom und das Bildformat 
wurde in Abhängigkeit der Probenbreite eingestellt. Die zweidimensionale Dehnungsanalyse 
setzt voraus, dass der Messfehler durch die Blechdickenreduzierung vernachlässigbar ist. 
Zur definierten Erwärmung der Blechproben ist im Bereich des Kreuzungspunktes eine 
kühlwasserdurchflossene Induktionsspule angebracht. Sie gewährleistet die Einhaltung ge-
nauer Zeit-Temperatur-Verläufe in Kombination mit den definierten biaxialen Beanspruchun-
gen. Die maximale Aufheizrate beträgt 20 K/s. Als Teil der Entwicklungsarbeit neuartiger 
Kreuzproben ist der Aufbau der Induktionsspule modifiziert worden. Eine exakte Zentrierung, 
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sowie ein konstanter Windungsabstand haben die Leistungsdichte der Spule und eine homo-
genere Temperaturverteilung in der Probe zur Folge (siehe Fotos im Anhang, PS-39). Mittels 
der Wärmebildkamera „VarioCAM“ der Fa. JenaOptik ist die Temperaturverteilung gemessen 
worden. 
 
Abbildung 35: Aufbau der biaxialen Prüfapparatur BTA-840: (1) neuentwickelte Kreuzprobe, (2) 
hydraulischer Vorschubzylinder, (3) Werkzeugkühlung, (4) Probenbefestigungs-
schrauben, (5) Digitalkamera für die optische Dehnungsmessung, (6) diffuse Be-
leuchtungsröhren, (7) Aluminiumprofilrahmen für die Kamera und Beleuchtung 
5.3.2 Prüfprinzip und Versuchsdurchführung  
Neben den Kraft-Weg-Daten der Prüfapparatur sind mithilfe der Dehnungsmessung Linien-
schnitte und die Umformgradverteilungen zur Modellvalidierung herangezogen worden. Weil 
der Aufbau der BTA-840 Versuche von RT bis 350 °C und eine gleichzeitige optische Deh-
nungsmessung ermöglichte, wurden zudem einachsige Flachzugversuche zur Parametrisie-
rung des Anisotropiemodells durchgeführt. 
Kameraeinstellung und –kalibrierung 
Die zweidimensionale Dehnungsanalyse wurde mittels einzelner Kameraaufnahmen und neu-
entwickelter MATLAB Skripte umgesetzt. Die in Tabelle 7 aufgeführten Kameraeinstellungen 
lieferten jeweils für die einachsigen Flachzugversuche und Kreuzzugversuche hochaufgelöste 
Aufnahmen. Die Position der Kamera und der Proben blieb konstant für die gesamte Versuchs-
durchführung. Mit einer einzelnen Kamera entfällt zwar die stereoskopische Rekonstruktion, 
die für die dreidimensionale Dehnungsmessung mit mehreren Kameras notwendig wäre, den-
noch muss die objektivbedingte Krümmung in den Einzelaufnahmen korrigiert werden. Dies 
ist mithilfe des MATLAB Tools „Camera Calibrator“ umgesetzt worden, indem Aufnahmen 
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einer Kalibrierschablone an mehreren Positionen im Messbereich zur Berechnung einer Ent-
zerrungsmatrix herangezogen wurden (Abbildung 36a).  
 
Tabelle 7: Kameraeinstellungen für die hochaufgelöste Dehnungsmessung mittels DIC 






Kreuzzugversuch 2880×2880 (1:1) 80 mm 40 µm 
125 5,6 1/160 s 
einachs. Flachzugvers. 3840×2160 (16:9) 140 mm 23,6 µm 
 
Der Aufbau der Kalibrierschablone ist vom MATLAB Tool vorgegeben, jedoch können die 
Abmessungen an die benötigte Bildgröße angepasst werden. Für die Kalibrierung der Kreuz-
zug- und einachsigen Zugversuche ist jeweils eine Kalibrierschablone erstellt und mithilfe ei-
nes Digitalmikroskops exakt vermessen worden. Das eingesetzte Digitalmikroskop ist von der 
Modellreihe „VHX-7000“ der Fa. Keyence. In Abbildung 36b ist ein Ausschnitt der GUI auf-
gezeigt, womit die berechnete Entzerrungsmatrix aus mindestens 20 Einzelaufnahmen kon-
trolliert wurde. Nachdem im Camera Calibrator die exakten Maße der Kalibrierschablone ein-
gestellt worden sind, ist diese Kalibrierdatei dauerhaft abgespeichert worden.  
 
Abbildung 36: Aufnahmen der Kalibrierschablone direkt auf der Probenoberfläche (a); das 
MATLAB Tool „Camera Calibrator“ detektiert die Koordinaten der Kreuzungs-
punkte und des Ursprungs; die Koordinaten anhand der berechneten Entzer-
rungsmatrix werden wieder auf die Aufnahme projiziert (b) 
Die in Kapitel 5.2.4 (S. 70) aufgezeigte digitale Bildkorrelation mittels Ncorr ist auch hier für 
die lokale Dehnungsanalyse eingesetzt worden. Zur Erzeugung eines stochastischen Speckle-
Patterns sind die Probenoberflächen mit einem bis zu 600 °C hitzebeständigen Lack in weiß 
matt und schwarz matt besprüht worden. Da das natürliche Erscheinungsbild des warmge-
walzten UWS bereits viele unterschiedliche Kontraste auf der Blechoberfläche bietet, genügte 
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ein spärlicher Auftrag des Lacks. Dies geschah händisch, wobei die Speckle mittels einer Bürste 
erzeugt wurden (nicht direkt besprüht). Für die Dehnungsanalyse mittels DIC stehen somit 
∅100–200 µm große Speckle zur Verfügung. Die eindeutige Identifizierung eines Koordina-
tenpunktes setzt eine Fläche mit 2–3 Speckle voraus. In Kombination mit den hochaufgelösten 
Kameraaufnahmen ist demzufolge eine Dehnungsanalyse mit einer lokalen Auflösung von 
0,1–0,5 mm umgesetzt worden. Die verwendeten DIC-Einstellungen liefern für die vorliegen-
den Ergebnisse eine Messwertstreuung von nur 0 ± 0,001. 
Synchronisierte Bildaufnahme 
Während der Versuche sind die Kameraaufnahmen (Videos mit einer Aufnahmefrequenz von 
25 Hz) manuell gestartet worden. Durch den manuellen Aufnahmestart fehlt eine verlässliche 
Synchronisation mit dem programmierten Versuchsablauf der Prüfapparatur. Daher erfolgte 
die Synchronisation ex situ, indem jede Bildsequenz der aufgenommenen Videos analysiert 
worden ist. Innerhalb einer definierten ROI wurde der Korrelationskoeffizient aller Grauwerte 
jeder Bildsequenz im Vergleich mit einer Referenzsequenz (erstes Bild) und der jeweils vor-
hergehenden Sequenz ermittelt und in einem Diagramm dargestellt. Wie in Abbildung 37a 
schematisch dargelegt, ist die Verschiebung am Rand der Bildsequenzen während des einach-
sigen oder biaxialen Zugversuchs am größten und eignet sich daher dafür, die Bildsequenz zu 
identifizieren, die den Versuchsstart darstellt. 
     
Abbildung 37: Schematische Darstellung der ROI des MATLAB Skripts zur Identifikation des 
Versuchsstarts (a); anhand des charakteristischen Verlaufs des Korrelationskoef-
fizienten ist die Zuordnung der Startsequenz jedes Videos eindeutig möglich (b) 
Da sich die Grauwerte in der ROI mit der Umformung der Probe schlagartig ändern (Verschie-
bung der Probenoberfläche im Bildausschnitt), knickt auch der Verlauf der Korrelationskoef-
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tatsächlich die mit der Programmierung der Prüfapparatur synchronisierte Startsequenz. So-
bald die Startsequenz eines Versuchs bekannt ist, können die darauffolgenden Bildsequenzen 
mittels MATLAB extrahiert werden. An dieser Stelle kommt die zuvor abgespeicherte Kalib-
rierdatei zum Einsatz. Bevor die Bildsequenzen für die DIC-Analyse bereitgestellt werden 
konnten, wurde die darin enthaltende Objektivkrümmung mit der Entzerrungsmatrix aus der 
Kalibrierdatei digital entzerrt. 
Einachsige Flachzugversuche 
Mit dem Ziel, die senkrechte Anisotropie (LANKFORD-Parameter), mittlere senkrechte Aniso-
tropie t und ebene Anisotropie ∆t (Gl. 45–Gl. 47) mittels DIC-Analyse in Abhängigkeit des 
lokalen Umformgrads zu bestimmen, wurden Flachzugversuche in der BTA-840 durchgeführt. 
Dazu wurden dem UWS, entsprechend der Geometrievorgaben aus der DIN EN ISO 6892, 
Zugproben in 0°-, 45°- und 90°-WR entnommen (siehe Abbildung 38). Die Flachzugversuche 
wurden bei RT, 150 °C, 250 °C und 350 °C durchgeführt, und die Vorschubgeschwindigkeit der 
Hydraulikzylinder zwischen 0,2 mm/s, 5 mm/s und 20 mm/s variiert. 
 
 tß = 00/  θ – Probenentnahmerichtung relativ zur WR Gl. 45 
 t = ti + 2t£¤ + tái4  Gl. 46 
 ∆t = ti + tái − 2t£¤2  Gl. 47 
 
 
Abbildung 38: Probenabmessungen und –entnahmerichtungen für die Flachzugversuche; die 
Bohrungen sind zum Durchstecken der Befestigungsschrauben, damit die Probe 
zwischen zwei Werkzeugen flächig eingespannt wird (Kerbwirkung vermeiden) 
Die logarithmische Blechdickenformänderung 0/ wurde über das Gesetz der Inkompressibilität 
und den logarithmischen Formänderungen in Längs- 0: und Breitenrichtung 0 bestimmt. Die 
LANKFORD-Parameter ti, t£¤ und tái dienen der Identifikation der sechs HILL’48 Materialmo-
dellparameter (siehe Kapitel 2.3.3, S. 33). In der vorliegenden Arbeit wird auf die Verwendung 
eines Ansatzes mit Zug-Druck-Asymmetrie verzichtet, weil 
• bei Blechtiefziehoperationen keine biaxialen Druckspannung in der Blechebene zur sog. 
Aufdickung eines Blechs führen. Kommt es zu ebenen Druckspannungen, so bilden sich 
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lediglich Falten, welche durch die hohen Drücke in einer Presse makroskopisch zu ei-
nem größeren Blechquerschnitt vereint werden. 
• die geringfügig auftretenden Druckspannungen des Spezialfalls von Biegeinnenradien 
nur ohne Niederhaltekräfte vorkommen und daher in der Modellierung vernachlässigt 
werden können. 
• die Zug-Druck-Asymmetrie lediglich bis zu Umformgraden von 0,08 bisher im Schrift-
tum dargelegt worden ist [180–182]. 
• die Fertigungstoleranzen von Stauchproben in der Blechebene in Relation zum 1,0 mm 
dicken Blech zu groß sind und die Berechnung von Fließkurven mit einem großen Feh-
ler behaftet wäre. 
• auch für den Fall von präzise gefertigten Stauchproben aus der Blechebene, der Einfluss 
lokaler Gefügeanomalien im Verhältnis zu groß wäre. 
• die Autoren CHANDOLA et al. [181] aufzeigen, dass eine Fließortmodellierung des ers-
ten, zweiten und vierten Quadranten mithilfe HILL’48 zu sehr akkuraten Ergebnissen 
führt. 
Die sechs Parameter , , , , F und  des orthotropen Anisotropiemodells HILL’48 sind wie 
folgt berechnet worden (nach [10]): 
 
  = titáiB1 + tiC Gl. 48 
  = 12 u1 + 1 − ti1 + tiw Gl. 49 
  = 12 u1 + ti − 11 + tiw Gl. 50 
  = F = 32 Gl. 51 
  = 32 ãB1 + 2t£¤CBti + táiC3táiB1 + tiC ä   . Gl. 52 
 
Sind die LANKFORD-Parameter ti, t£¤ und tái als Funktion des Umformgrads bekannt, so kön-
nen die HILL’48 Materialparameter ebenfalls als Funktion des Umformgrads in der FEM-Simu-
lation eingesetzt werden (siehe Anhang PS-40). Auf diese Weise kann die anisotrope Verfes-
tigung des UWS numerisch abgebildet werden. Über eine „Rückwärts“-Analyse-Methode im 
Post-Processing der DIC-Analyse (siehe S. 81) wurden die LANKFORD-Parameter exakt in dem 
Einschnürbereich der Flachzugversuche ermittelt. Dadurch stehen dem Modell Materialpara-
meter zur Verfügung, die weit über den Bereich der Gleichmaßdehnung hinaus gültig sind und 
nicht durch eine Verfälschung der lokalisierten Dehnung (Einschnürung) betroffen sind. 
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Kreuzzugversuche 
Die biaxiale Prüfung stellt eine Möglichkeit dar, den Werkstofffluss bei der Blechumformung 
in zwei der drei Raumrichtungen definiert zu beeinflussen. Auf Grundlage der Entwicklungs-
arbeit einer optimalen Probengeometrie mit möglichst homogener Dehnungs- und Tempera-
turverteilung sind für die Kreuzzugversuche Proben mit der in Abbildung 39 dargestellten Ge-
ometrie eingesetzt worden. In Kapitel 6.5.2 (S. 141) ist die Funktionalität der einzelnen 
geometrischen Merkmale, wie bspw. die Aussparung, anhand FEM-Simulationen erklärt. Das 
lokale Koordinatensystem entspricht der maschineninternen Bezeichnung der Vorschubach-
sen, wobei die WR stets parallel zur å-Achse ausgerichtet wurde. 
 
Abbildung 39: Abmessungen der neuentwickelten Kreuzzugproben; die Bohrungen sind zum 
Durchstecken der Befestigungsschrauben, damit die Probe zwischen zwei Werk-
zeugen flächig eingespannt wird (Kerbwirkung vermeiden) 
Aus den Ergebnissen des Flachzugversuchs ist das anisotrope Fließverhalten des Matrixwerk-
stoffs bekannt, es kann jedoch nur begrenzt Aussage zur Schädigungsentwicklung getroffen 
werden. Bei der Modellvorstellung des im Rahmen der vorliegenden Arbeit eingesetzten GTN-
Modells ist die Evolutionsgleichung des PVA direkt vom Spannungszustand abhängig (siehe 
Kapitel 2.3.4, S. 43). Über die paarweise programmierbaren Vorschubzylinder der BTA-840 
wurden Dehnungszustände des Streckziehens, der ebenen Dehnung und des einachsigen Zugs 
umgesetzt. D. h., dass die Vorschubgeschwindigkeit der å-Achse stets mit 1 mm/s positive 
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Umformgrade erzielt. Für das Streckziehen verfährt die ®-Achse mit derselben Geschwindig-
keit, für die ebene Dehnung bleibt die ®-Achse stehen und für den einachsigen Zug verfährt 
die ®-Achse mit -0,5 mm/s. 
Post-Processing der DIC-Analyse 
Weil das MATLAB Tool Ncorr sowohl die Parameter der DIC-Analyse als auch die Bildse-
quenzen und die Ergebnisse in Form von Matrizen ablegt, wurde ein MATLAB Skript zur halb-
automatischen Datenauswertung entwickelt. Für den Fall eines Flachzugversuchs, stellt das 
Skript die Besonderheit dar, dass der Benutzer mittels einer GUI den Bereich der lokalisierten 
Dehnung in der Bildsequenz mit maximalem Umformgrad markieren kann und anschließend 
die automatische Auswertung eines definierten Analyserasters erfolgt. Wie in Abbildung 40 
gezeigt, ist die LAGRANGE‘sche Darstellungsweise gewählt worden, anhand welcher der Be-
nutzer die Auswahl für die „Rückwärts“-Analysemethode treffen kann.  
 
Abbildung 40: GUI, in welcher per Mausklick der Bereich der lokalisierten Dehnung (a) oder 
die Probenmitte (b) vom Benutzer markiert werden kann; es folgt die automati-
sche Platzierung des Analyserasters, der Linienschnitte, des virtuellen Extenso-
meters und die Ausgabe der Ergebnisse in Form von Diagrammen und Tabellen 
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Bei Kreuzzugversuchen kann der Benutzer das Zentrum markieren, bevor die Datenauswer-
tung analog zum Flachzugversuch beginnt (Abbildung 40a). Zudem bieten beide Skripte die 
Auswertung von drei Linienschnitten jeweils längs und quer zur Beanspruchungsachse. Ein 
virtuelles Extensometer ermöglicht die Ermittlung des Achsenvorschubs und einer gemittelten 
Umformgeschwindigkeit. Der Vorteil ist, dass die mittlere Dehnung im Messbereich ermittelt 
werden kann und damit der Einfluss des Materialflusses aus dem Einspannbereich entfällt. 
Da das Zoom der entzerrten Bildsequenzen konstant gehalten wurde, konnte anhand der 
Bildpunkte der DIC-Analyse ein konstanter Maßstab für das Post-Processing definiert werden. 
Der direkte Vergleich mit der FEM-Simulation ist damit gewährleistet, weil jeder Messwert 
der experimentellen Simulation den Koordinaten in der numerischen Simulation direkt zuge-
ordnet werden kann. Für die Flachzugversuche hatte das Analyseraster eine Größe von 
6 × 7,5 mm. Innerhalb des Analyserasters wurde der Dehnungspfad für 221 Messpunkte 
(13 × 17 Zeilen) aufgezeichnet. Für die Ermittlung der LANKFORD-Parameter ist der Umform-
grad in Breitenrichtung 0 und in Dickenrichtung 0/ über alle Messpunkte gemittelt worden 
und wurde dann entsprechend Gl. 45 für jede Bildsequenz berechnet. Die Ankerpunkte des 
virtuellen Extensometers haben einen Abstand von 30 mm zueinander. Die Linienschnitte sind 
genau wie das Analyseraster durch die Eingabe in der GUI am Mittelpunkt der Flachzugprobe 
ausgerichtet und haben einen Abstand von 3 mm zueinander. 
Das Analyseraster der Kreuzzugversuche hatte eine Größe von 30 × 30 mm in welchem die 
Umformgradverteilung mit einer Standartabweichung von 0 ± 0,015 nahezu konstant war. Es 
folgte die Ermittlung des Dehnungspfads der 196 Messpunkte. Die definierten biaxialen Deh-
nungspfade machten die Ermittlung des LANKFORD-Parameters redundant, denn die Werk-
stoffflussrichtung wird von der Prüfapparatur vorgegeben und stellt kein natürliches Umform-
verhalten des Blechs dar. Die Ankerpunkte der virtuellen Extensometer in ®- und å-Richtung 
hatten einen Abstand von 80 mm und die Linienschnitte einen Abstand von 6,5 mm. 
5.4 Tiefungsversuche 
Mithilfe der Grenzformänderungsanalyse werden die maximalen Umformgrade unter defi-
nierten Belastungszuständen der Blechumformung bestimmt. In der vorliegenden Arbeit dien-
ten sie der Validierung des entwickelten Materialmodells. Dabei richtete sich die Durchfüh-
rung der NAKAJIMA Tiefungsversuche nach den Leitlinien der DIN EN ISO 12004. Es wurden 
Blechproben in der Blechumformprüfmaschine „BUP-600“ der Fa. Roell  bis zum Versagen 
umgeformt. Definierte Dehnungszustände konnten durch das Tiefziehen fünf unterschiedlich 
taillierter Blechproben (Abbildung 41a) mit einem halbkugelförmigen Stempel erreicht wer-
den. Zur Ermittlung der Umformgrade ist die Prüfmaschine mit einem optischen Messsystem 
der Fa. Vialux und der Auswertesoftware „AutoGrid“ ausgestattet. 
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Die Prüfmaschine wurde vor jedem Versuch mit einem temperierten Streckziehwerkzeug in-
klusive Blechprobe bestückt (Abbildung 41b). Das Streckziehwerkzeug besteht aus Stempel, 
Werkzeughalter, Niederhalter und Ziehring. Der Stempel hat einen Durchmesser von ∅60 mm 
und wird über einen Bajonettverschluss und eine Zentriernadel an dem Vorschubzylinder der 
Prüfmaschine befestigt. Zur Reibungsminderung ist die Stempeloberfläche poliert. Weiterhin 
sind die Blechproben an ihrer Unterseite mit einer selbsthaftenden Polytetrafluorethylen-Folie 
(PTFE, Dicke 0,15 mm) versehen worden. Die Blechproben wurden mittig in das Werkzeug 
eingelegt und mit einer Niederhaltekraft von 200 kN beaufschlagt. Die Sperrsicke (∅100 mm), 
die sich durch die Niederhaltekraft in die Blechprobe drückt, sorgt dafür, dass während der 
Tiefung kein Material aus den Randbereichen nachfließen kann. 
 
Abbildung 41:  Abmessungen der fünf unterschiedlich taillierten Blechproben (a); Schnittansicht 
des Streckziehwerkzeugs mit umgeformter Blechprobe (b)  
Die Blechproben wurden mit einer konstanten Stempelvorschubgeschwindigkeit von 1 mm/s 
und 10 mm/s in Kombination mit den Temperaturen 200 °C und 250 °C umgeformt. Über vier 
Kameras des optischen Messsystems wurden während des Versuchs 10 Bilder pro Sekunde 
aufgenommen. Zur anschließenden Berechnung der lokalen Umformgrade ist auf der Proben-
oberseite ein Linienraster mit 1 mm Linienabstand über ein indirektes Druckverfahren aufge-
bracht worden. Die Umformgrade in Haupt- und Nebenformänderungsrichtung wurden über 
das Linienschnittverfahren bestimmt (siehe Abbildung 42). 
Dafür wurde die letzte Bildsequenz vor Eintreten des Risses verwendet. Die optische Deh-
nungsmessung basiert auf dem Verfahren der Photogrammmetrie zur Bestimmung von Lage 
und Form eines Objektes über die Bildaufnahme aus vier Perspektiven. Die lokalen Umform-
grade werden mithilfe AutoGrid anhand der detektierten Rasterpunkte berechnet. Über das 
Gesetz der Volumenkonstanz wurden der Umformgrad in Dickenrichtung sowie der Ver-
gleichsumformgrad ermittelt. Das Linienschnittverfahren erfordert drei parallel verlaufende 
Linienschnitte in Hauptformänderungsrichtung (Abbildung 42a). Ein solcher Linienschnitt, 
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wie in Abbildung 42b dargestellt, gibt die Haupt- bzw. Nebenformänderung über dem Quer-
schnittsverlauf der Blechprobe entlang des Linienschnittes an und wurde zum direkten Ver-
gleich mit der FEM-Simulation verwendet. 
   
Abbildung 42: Falschfarbendarstellung des Vergleichsumformgrads einer tiefgezogenen Blech-
probe unmittelbar vor der Rissbildung (a); Hauptformänderung gemessen ent-
lang eines Linienschnittes (b) 
5.5 Finite Elemente Methode 
Zur Validierung der Modelle wurden Blechumformprozesse mittels 3D-FEM-Simulationen ab-
gebildet. Die kommerziell erhältliche Software „simufact.forming v15.0“ (Fa. Simufact Engi-
neering GmbH ) ist ein Spezialprogramm für umformtechnische Anwendungen und bietet die 
für die vorliegende Arbeit erforderlichen Werkzeuge 
• des direkten CAD-Modellimports. 3D-Körper im *.IGS-Format wurden über eine GUI 
direkt in volumetrische finite Elemente konvertiert. Dabei ist die Genauigkeit der Ab-
bildung (für runde Oberflächen wichtig) individuell einstellbar. 
• der automatischen Vernetzung von Modellkörpern. Die Art, Qualität und Auflösung 
der Vernetzung (Einteilung in finite Volumenelemente) haben einen entscheidenden 
Einfluss auf die Genauigkeit der Ergebnisse. In der vorliegenden Arbeit ist stets mit 
dem Vernetzertyp „Sheetmesh“ und Hexaederelementen (6 Seiten) gearbeitet worden, 
welcher eine konstante Anzahl an Elementen über die Blechdicke einstellt. Mithilfe von 
sog. Verfeinerungsboxen kann die Größe der Volumenelemente lokal über mehrere 
Stufen (Multiplikator) variiert werden, um genauere Lösungen in besonders Bean-
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• der Punktverfolgung mit lokalem Koordinatensystem. Durch die Definition einer Walz-
richtung erhält jedes einzelne Element ein eigenes Koordinatensystem. Das ermöglicht 
die Zuteilung von lokalen richtungsabhängigen Eigenschaften, losgelöst von dem glo-
balen Koordinatensystem. Zudem lassen sich vordefinierte Punkte, sog. Post-Partikel, 
während der Simulation verfolgen. Sie sind an die Translation und Rotation der Ele-
mente gebunden, wodurch bspw. der Materialfluss oder Ergebnisgrößen in dem Punkt 
(Temperatur, Umformgrad, Spannungszustand, etc.) nachverfolgt werden können. Da-
mit werden in der vorliegenden Arbeit die lokalen Messgrößen der numerischen und 
experimentellen Simulation gegenübergestellt. 
• der elastisch-viskoplastischen Simulation. Die elastische Längenänderung wird über das 
vereinfachte HOOKE’sche Gesetz berechnet, wobei das Elastizitätsmodul linear tempera-
turabhängig angenommen wurde ( = 40,2–27,5 GPa für   = RT–400 °C). Weil damit 
keine Aussage über die elastische Dickenänderung gegeben ist, wurde zudem die Quer-
kontraktionszahl 0,35 eingesetzt. Das plastische Fließverhalten kann über vordefinierte 
Fließmodelle oder über eine Subroutine eingebunden werden. 
• der Einbindung von Subroutinen. Obwohl es vordefinierte Materialmodelle mit entspre-
chender GUI in simufact.forming gibt, ist es für wissenschaftliche Zwecke unerlässlich, 
benutzerdefinierte Modelle und Randbedingungen definieren zu können. In der vorlie-
genden Arbeit sind Fortran-Subroutinen dazu verwendet worden, den Fließkurvenan-
satz (userfstress.f), die Temperaturverteilung (usinc.f), die anisotrope Verfestigung in 
Kombination mit dem GTN-Modell (ueloop.f, uanisyld.f, udamage_indicator.f) und be-
nutzerdefinierte Elementzustandsvariablen (plotv.f) zu definieren. 
• der benutzerdefinierten Ergebniswerte. Während der Simulation kann im Post-Proces-
sing auf alle Post-Variablen (Ergebniswerte nach jedem Berechnungsinkrement) zuge-
griffen und in der Ergebnisdarstellung sowie Punktverfolgung ausgegeben werden. In 
einer GUI kann der Benutzer auch mehrere dieser Ergebniswerte über Fortran-Code 
verknüpfen. 
Es wurden vier Experimente numerisch abgebildet, wobei sich der Aufbau der FEM-Simulation 
durch die in Tabelle 8 aufgeführten Modelle und Definition der Randbedingungen unterschie-
den hat. Die ganzheitliche Modellvalidierung (, anisotrope Verfestigung und duktile Schädi-
gung) erfolgte anhand der Warmzug-, Kreuzzug- und NAKAJIMA Tiefungsversuche. 
In den vorliegenden Untersuchungen ist auf 2D-Simulationen verzichtet worden, weil si-
mufact.forming z. B. die Punktverfolgung, Symmetrieebenen oder lokale Koordinatensysteme 
(WR) lediglich in 3D unterstützt. Dahingegen bietet simufact.forming die Möglichkeit, den 
Zeitaufwand mittels Parallelisierung und Domain-Zerlegung zu reduzieren. Erstere Funktion 
sorgt für die parallele Bewältigung des Rechenaufwands auf mehreren Kernen der zentralen 
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Verarbeitungseinheit CPU (engl. central processing unit). Da der Rechenaufwand in Abhän-
gigkeit der Elementanzahl überproportional zunimmt, kann das Modell zudem über die Do-
main-Zerlegung in kleinere Modelle geteilt werden. In Summe ist die Rechenzeit kürzer als bei 
einer Lösung des Modells im Ganzen. 
 
Tabelle 8: Modelle, Subroutinen und Randbedingen der durchgeführten numerischen Simu-
lationen; die jeweilige Funktionsweise ist dem Ergebnisteil der vorliegenden Ar-
beit zu entnehmen 
Versuch Fließspannung Temperatur Anisotropie Schädigung 
Mikrozugproben 
1¾ 
konstant isotrop ohne 
Flachzugversuch def. Gradient tèB0C GTN 
Entwickl. Kreuzprobe def. Gradient konst. t-Werte ohne 
Kreuzzugversuch def. Gradient tèB0C GTN 
NAKAJIMA Tiefungsv. Temp.-Effekt tèB0C GTN 
 
Mikrozugproben der REM in situ Prüfung 
Das Ziel dieser FEM-Simulation war die Ermittlung des Verlaufs des Triaxialitätsfaktors H und 
Lodeparameters  im Messbereich der Proben. Sofern eine zweifach liniensymmetrische Pro-
bengeometrie vorlag, wurde lediglich ein Viertel abgebildet. Der Scherzugprobenkörper besitzt 
eine Punktsymmetrie und muss daher im Ganzen abgebildet werden (vgl. Abbildung 38, S. 78).  
Nach dem CAD-Import folgte die Vernetzung der jeweiligen Probenkörper (siehe Abbildung 
43). Mithilfe von Verfeinerungsboxen konnte die Elementgröße im Messbereich auf 0,1 mm 
festgelegt werden. Über die 1,0 mm Blechdicke wurden 15 Elemente verteilt. 
Die Traversengeschwindigkeit im Experiment betrug 5 µm/s. Diese niedrige Geschwindig-
keit führte jedoch zu Instabilitäten im FEM-Solver. Daher wurde eine Traversengeschwindig-
keit von 1 mm/s eingestellt. D. h., dass dieser numerischen Simulation nur der Verlauf des 
Triaxialitätsfaktors bzw. Lodeparameters zu entnehmen ist. Die Absolutwerte der Spannun-
gen/Kräfte stellen keine reale Lösung dar. Der lokale Spannungszustand ist mithilfe von drei 
Post-Partikeln in der Blechebene nachverfolgt worden. Der Punkt P1 lag im geometrischen 
Zentrum des beanspruchten Bereichs. P2 und P3 lagen jeweils um 0,25 mm versetzt, einmal in 
Richtung der Beanspruchungsachse und einmal senkrecht zu ihr. 
Weiterhin ist in dieser FEM-Simulation mit einer konstanten Temperaturverteilung und 
ohne Temperatureffekt (keine Umformwärme und kein Wärmeübergang) gerechnet worden. 
Diese Annahme ist möglich, weil die Proben im Experiment durch eine großflächige Heizplatte 
geregelt erwärmt wurden und sich in einem Hochvakuum befanden. Es kann davon ausgegan-
gen werden, dass in dem Messbereich zu jedem Zeitpunkt nahezu konstante Temperaturen 
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herrschten, weil die niedrige Umformgeschwindigkeit keine beachtliche Umformwärme liefert 
und die Temperatur geregelt wird. 
 
Abbildung 43: Vernetzung der FEM-Modelle für die in situ Zugprüfung mit gekerbtem Zugpro-
benkörper aus 21.030 Elementen (a), einachsigem Zugprobenkörper aus 20.985 
Elementen (b) und Scherzugprobenkörper aus 25.215 Elementen (c); mittels Ver-
feinerungsboxen wurde die Vernetzung im Bereich der Beanspruchung verfei-
nert; der Verlauf des Spannungszustands wird über drei Post-Partikel (P1-P3) 
verfolgt 
Es sei anzumerken, dass das Heizmodul im Experiment mittels zwei Wolframdrähten an die 
Probe geklemmt wird und durch die Reibung das Kraft-Weg-Signal beeinflusst (kein Vergleich 
mit der FEM möglich). Um den Einfluss der dynamischen Entfestigung auf den Verlauf des 
Spannungszustandes im Messbereich einschätzen zu können, sind die FEM-Simulationen mit 
Fließkurven bei 100 °C und 250 °C durchgeführt worden. 
Einachsige Flachzugversuche 
Die Flachzugversuche, welche in der Prüfapparatur BTA-840 von RT bis 350 °C durchgeführt 
wurden, boten die Möglichkeit, die lokale Dehnungsanalyse sowie Kraft-Weg-Kurven direkt 
mit der FEM-Simulation zu vergleichen. Aufgrund der zweifach liniensymmetrischen Geomet-
rie wurde ein Viertel der Probengeometrie abgebildet (vgl. Abbildung 39, S. 80). Nach dem 
CAD-Import folgte die Vernetzung des Probenkörpers mit einer Elementgröße von 0,2 mm im 
Messbereich (Abbildung 44a). Aus Thermografieaufnahmen ist der reale Temperaturverlauf 
während der Flachzugversuche bekannt gewesen. Im Experiment wurde die Regelung der Pro-
benheizung (induktiv) über ein mittig angeschweißtes Thermoelement gesteuert. D. h., dass 
EXPERIMENTELLE UND NUMERISCHE METHODIK 
88 
die Temperatur sich bei globaler Betrachtung im Laufe des Flachzugversuches weder im Gra-
dienten noch in seinen Koordinaten zeitlich verändert. Mithilfe der Subroutine usinc.f wurde 
jedem Knotenpunkt in Abhängigkeit seiner globalen é-Koordinate eine Temperatur zugewie-
sen (Abbildung 44b). Die Subroutine wird vor jeder Iteration für jeden Knoten erneut aufge-
rufen, damit der Temperaturgradient trotz gedehnter Elemente über den Verlauf der Zeit kon-
stant bleibt. Dadurch stehen der Subroutine thermische Daten zur Berechnung der Fließspan-
nung user_fstress.f  zur Verfügung, ohne dass der Solver den Temperatureffekt berechnen 
muss (Abbildung 44c). 
 
Abbildung 44: Vernetzung des FEM-Modells mit 22.250 Elementen für die Flachzugversuche 
(a); die Subroutine usinc.f liefert den Temperaturverlauf in Abhängigkeit von der é-Koordinate jedes Elements (b) und user_fstress.f liefert die Fließspannung des 
UWS (c); die Position der Post-Partikel ist identisch zu dem Post-Processing der 
Experimente 
Die Post-Partikel sind in dieser FEM-Simulation auf gleiche Weise wie im Post-Processing des 
Experiments angeordnet worden (vgl. Abbildung 44, S. 81). Die Traversengeschwindigkeit ist 
dem Experiment mit 2,5 mm/s nachempfunden. 
Entwicklung einer neuartigen Kreuzprobengeometrie 
In der vorliegenden Arbeit ist die FEM-Simulation zur Abbildung von Kreuzzugversuchen in 
zwei Teilaufgaben zum Einsatz gekommen. Zum einen galt es, eine neuartige Kreuzprobenge-
ometrie zu entwickeln, welche für unterschiedliche Blechwerkstoffe eingesetzt werden kann. 
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Mit dieser neuentwickelten Kreuzprobengeometrie wurden zum anderen experimentelle Si-
mulationen zur Einstellung definierter Dehnungszustände durchgeführt. Die am Institut für 
Metallformung der TU Bergakademie Freiberg verfügbare biaxiale Prüfapparatur BTA-840 ist 
mit einer induktiven Probenerwärmung ausgestattet. Ihr individueller Aufbau gestattet Kreuz-
zugversuche, wobei die Proben mittig im Messbereich aufgeheizt werden. D. h., dass im Rah-
men der vorliegenden Arbeit eine speziell an die Prüfapparatur angepasste Kreuzprobengeo-
metrie entwickelt werden musste. In diesem Zuge ist die Geometrie der Kreuzzugproben 
gänzlich für das Vorhaben mit homogener Temperatur- und Umformgradverteilung optimiert 
worden. 
Damit die Umformung hauptsächlich im Messbereich der Kreuzprobe stattfindet, sehen 
konventionelle Methoden im Schrifttum zumeist die Ausdünnung in der Mitte der Kreuzzug-
proben vor [244, 245]. Wird eine Probe im Zentrum aufgeheizt und gleichzeitig an ihrer Ein-
spannung gekühlt, so entsteht ein starker Temperaturgradient. Dieser bewirkt, dass die Fließ-
spannung im wärmeren Teil der Probe sinkt und es dort eher zur Umformung kommt. Für die 
FEM-Simulation wurde der kombinierte Fließkurvenansatz und das HILL‘48 Modell mit kon-
stanten Koeffizienten eingebunden. Die anisotrope Verfestigung und duktile Schädigung sind 
nicht berücksichtigt worden, weil diese Modelle zu dem Zeitpunkt noch nicht zur Verfügung 
standen. Die Parameter für das HILL’48 Modell entstammen den in Kapitel 4 (S. 55) gezeigten 
mechanischen Kennwerten des quasistatischen Zugversuches bei RT. Die Simulation mit Tem-
peratureffekt berücksichtigt die lokale Erwärmung der Probenmitte und des damit einherge-
henden Gradienten der Fließspannung (Abbildung 45). 
 
Abbildung 45: biaxialer Zug als Randbedingungen für die numerische Entwicklung der Kreuz-
zugproben mit zentrierter induktiver Probenerwärmung auf 250 °C (a), wodurch 
die Fließspannung lokal beeinflusst wird (b) 
EXPERIMENTELLE UND NUMERISCHE METHODIK 
90 
Für die Entwicklungsarbeit wurde festgelegt, dass die geviertelten Kreuzproben bei 250 °C 
(Probenmitte) bis zu einem Traversenweg von 3 mm (0,1 mm/s) mit biaxialen Zug belastet 
werden. Ausgangpunkt dieser numerischen Entwicklungsarbeit waren neun Geometrievari-
anten, welche in der Literatur in ähnlicher Konzeption Anwendung fanden (siehe Abbildung 
46). Die Ausgangsformen unterschieden sich zunächst in ihrer Kerbgrundgeometrie und dem 
Übergang von dem Probeneinspannbereich zur Probenmitte (sog. Ausleger). 
 
Abbildung 46: aus der Literatur übernommene Konzepte für Kreuzzugprobengeometrien; die 
Varianten (a)-(c) bieten jeweils Variation in den Proportionen des Kerbgrunds 
und des Auslegers 
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Als Bewertungsmaßstab wird die maximale Umformung in Blechdickenrichtung herangezo-
gen, wobei eine lokalisierte Ausdünnung vermieden werden sollte. Dabei wird besonderes der 
sog. Kerbgrund der Kreuzzugproben kritisch bewertet. Der Kerbgrund stellt einen Scheide-
punkt für den Materialfluss bei biaxialer Zugbelastung dar und führt vor allem wegen der 
Kerbwirkung in Abhängigkeit der Probengeometrie zur frühen Dehnungslokalisierung. Zu-
dem ähnelt der Spannungszustand hier der ebenen Dehnung (FLD) und begünstigt das örtliche 
Versagen. Eine optimale Probengeometrie hat die Eigenschaft im Messbereich homogen aus-
zudünnen, ohne dass die Kerbwirkung im Kerbgrund zur Dehnungslokalisierung führt. 
Kreuzzugversuche 
Analog zu den Flachzugversuchen war die zweite Teilaufgabe der FEM-Simulation von Kreuz-
zugversuchen, die Validierung des Modells indem die Daten der Dehnungsanalyse dem nume-
rischen Simulationsergebnis bei 150 °C, 250 °C und 350 °C gegenübergestellt wurden. Nach 
dem CAD-Import der neuentwickelten Kreuzzugprobe folgte die Vernetzung des Probenkör-
pers, mit einer Elementgröße von 0,2 mm im Messbereich (Abbildung 47a). 
 
Abbildung 47: Vernetzung des FEM-Modells mit 320.000 Elementen für die Kreuzzugversuche 
(a); die Position der Post-Partikel ist identisch zu dem Post-Processing der Expe-
rimente (b) 
Die Post-Partikel sind auf gleiche Weise wie im Post-Processing des Experiments angeordnet 
worden (vgl. Abbildung 44, S. 81). Die Traversengeschwindigkeit in ®- und å-Richtung ist den 
Experimenten mit unterschiedlichen Dehnungszuständen nachempfunden (siehe Kapitel 5.3.2, 
S. 80). 
Nakajima Tiefungsversuch 
Das Tiefziehen des UWS stellt das Blechprüfverfahren dar, welches dem späteren Herstel-
lungsverfahren reeller Bauteil am nächsten ist. Im Messbereich ist eine Elementgröße von 
0,3 mm gewählt worden (Abbildung 48a). Das Tiefziehwerkzeug entspricht den Abmessungen 
im Experiment. In der FEM-Simulation wird lediglich der Niederhalter mit Sperrsicken nicht 
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direkt abgebildet. Der äußere Probenradius ist über eine permanente Haftbedingungen an ei-
nen starren Werkzeugring gebunden (Abbildung 48b). Die Reibwertkoeffizienten sind in Ab-
hängigkeit der Werkstoffpaarung und tribologischen Randbedingungen festgelegt worden. 
Zwischen Stempel und Blechprobe wurde ein Reibwert von Í = 0,02 angenommen, denn dort 
wird PFTE-Folie (Teflon genannt) zur Reibungsreduzierung appliziert. Den Ziehring berührt 
die Probe ohne Schmierung, weswegen dort ein Reibwert von Í = 0,3 angenommen wurde. 
 
Abbildung 48: Vernetzung des FEM-Modells mit 36.000 Elementen für die Nakajima Tiefungs-
versuche (a); die Anordnung der Post-Partikel entspricht dem Linienschnittver-
fahren im Experiment 
Die numerische Simulation startet mit denselben konstanten Temperaturen für die Probe und 
die Werkzeuge. Diese Annahme kommt dem Experiment sehr nahe, weil das Tiefziehwerk-
zeug samt Probe in einer Heizvorrichtung auf Prüftemperatur gebracht wurde. Während des 
Experiments verliert die Probe Wärme über ihre freien Oberflächen. Dort wo direkter Werk-
zeugkontakt herrscht, behält die Probe die Prüftemperatur aufgrund des Wärmeübergangs bei. 
Diese Wärmeübergänge sind mithilfe der numerischen Berechnung des Temperatureffekts di-
rekt abgebildet worden. Die entstandenen Temperaturgradienten wurde mithilfe von Thermo-
grafieaufnahmen des Experiments verifiziert. 
Die Vorschubgeschwindigkeit ist dem Experiment mit 1 mm/s und 10 mm/s nachempfun-
den worden. Analog der experimentellen Auswertemethodik wurden die Post-Partikel in drei 
Linienschnitten durch die Probenmitte angeordnet. Auf diese Weise lassen sich die Haupt- 
und Nebenumformgrade aus den Linienschnitten direkt miteinander vergleichen. 
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6 Ergebnisse und Diskussion 
6.1 Isotrope Modellierung des Kalt- und Warmfließverhaltens 
Im Folgenden wird die im Schichtstauchversuch ermittelte Fließspannung  des UWS in Ab-
hängigkeit des Umformgrads für Temperaturen von RT bis 350 °C und Umformgeschwindig-
keiten von 0,01 s-1 bis 1 s-1 diskutiert und die Entwicklung eines Verformungsansatzes erörtert. 
Die dargestellten Fließkurven wurden repräsentativ aus mehreren Parallelversuchen unter 
gleichen Versuchsbedingungen ausgewählt und dienten als Berechnungsgrundlage für die Er-
mittlung der Modellparameter. Das übergeordnete Ziel war die Weiterentwicklung der ther-
modynamisch basierten teilempirischen Fließkurvenansätze nach HENSEL-SPITTEL [238]. 
6.1.1 Stabilität des Schichtstauchversuchs 
Damit die 15 Schichten der präparierten Stauchproben während der Prüfung gleichmäßig um-
geformt werden, bedarf es einer sorgfältigen Versuchsdurchführung [235]. Die in Abbildung 
49a gezeigte Aufnahme des Querschnitts einer gestauchten Probe bei 300 °C belegt, dass es zur 
symmetrischen Stauchung der einzelnen Schichten gekommen ist. Wie es für den Zylinders-
tauchversuch bekannt ist, zeichnete sich in diesem Querschnitt aufgrund der Reibung zum 
Werkzeug der Verlauf des sog. Schmiedekreuzes ab. Dabei liegt der maximale Umformgrad, 
erkenntlich durch die stark ausgedünnten Schichten, in der Mitte. Die Schichtstauchversuche 
bei 250 °C, 300 °C und 350 °C wiesen stets reproduzierbare Ergebnisse auf, was auch an der 
symmetrischen Ausformung aller Proben zu erkennen war (siehe PS-37). 
 
Abbildung 49: lichtmikroskopische Aufnahmen des Querschnitts geprüfter Schichtstauchpro-
ben bei 300 °C (a), 200 °C (b) und RT (c) 
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In lichtmikroskopischen Aufnahmen war die Grenzschicht gut nachzuverfolgen, da durch die 
ehemaligen Oxide und Verunreinigungen aus dem Herstellungsprozess (Warmwalzen und 
Wärmebehandlung) einen Kontrast in den Lichtbildern entsteht. Wie in Abbildung 50 zu er-
kennen ist, entstand eine stoffschlüssige Verbindung der Schichten. Durch die hohen Umform-
grade werden Flächen des Grundmetalls für diese metallische Verbindung frei. Stellenweise 
waren größere Ansammlungen des dünn aufgetragenen Kleisters an den Grenzschichten wie-
der zu finden. Bei dem Kleister handelt es sich um das wässrige Quellprodukt aus Stärke, wel-
cher lediglich zur temporären Fixierung der Schichten in der Versuchsvorbereitung diente. Er 
stellt keine mechanische Einflussgröße in der Ermittlung der Fließkurven dar. 
 
Abbildung 50: Lichtbilder metallografisch präparierter Schichtstauchproben, in denen Körner 
teilweise über die Grenzschicht hinaus gewachsen sind und darauf deuten, dass 
die Blechoberflächen eine stoffschlüssige Verbindung eingegangen sind (a); 
Überreste des Kleisters sind stellenweise als Agglomerate wiederzufinden (b) 
Schichtstauchversuche bei 200 °C haben gezeigt, dass die Stabilität des Schichtststauchver-
suchs neben der Versuchsdurchführung auch von den Prüfparametern abhängig ist. Bei dieser 
Temperatur kam es zu einer erhöhten Anzahl ungültiger Versuche, weil die Schichten ähnlich 
der Erscheinung in Abbildung 49b, diagonal voneinander abglitten. Wenn eine Probe während 
des Stauchens abglitt, war dies eindeutig am stark absackenden Verlauf der Fließkurve zu er-
kennen. Die Querschnittaufnahmen, der bei   ≤ 150 °C gestauchten Proben ähnelten der Er-
scheinung in Abbildung 49c. Aufgrund der niedrigeren Bruchumformgrade 0° bei niedrigen 
Temperaturen haben die Schichten eine geringere Ausdünnung erfahren und zeigten sprödes 
Bruchverhalten. Hierbei wurde festgestellt, dass die Bruchflächen stets auch über mehrere 
Schichten hinweg verliefen. Das belegt, dass die Reibung zwischen den einzelnen Schichten, 
wie gefordert, groß genug gewesen ist, die Radialschubspannungen zwischen benachbarten 
Schichten zu übertragen. Auch bei den Versuchen ab 250 °C führte die Haftreibung zum stabi-
len Versuchsablauf. Lediglich bei 200 °C hatte die Warmwalzoberfläche des UWS nicht ausge-
reicht, das Abgleiten einzelner Schichten zu vermeiden. Es ist aber auch bekannt, dass die 
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Werkstoffcharakteristika des UWS gerade bei dieser Temperatur selbst von einer Art Instabi-
lität betroffen sind. Mit zunehmender Temperatur ändert sich die Disposition der Mg-Atome 
zueinander und die Differenz der CRSS von basalen zu nicht-basalen Gleitsystem wird verrin-
gert [4]. Diesbezüglich ist bei 200 °C bis 225 °C ein vielmals im Schrifttum erwähnter kritischer 
Bereich, wo eine abrupte Änderung der Umformeigenschaften des Mg stattfindet [23, 24]. 
Die Auswirkungen der Radialschubspannungen waren an den zerrütteten Kanten der 
Schnittaufnahmen gut zu erkennen. Auch bei   ≥ 250 °C traten sie auf, obwohl bei diesen 
Temperaturen eine nahezu homogene Umformung des UWS angenommen werden kann. Die 
hohen t-Werte in der quasistatischen (Kapitel 4, S. 55) und in der dynamischen Prüfung (Ka-
pitel 6.2, S. 104) belegen, dass der UWS im einachsigen Zugversuch nur begrenzt in Dicken-
richtung fließt. Im Schichtstauchversuch zwängte die Belastungsrichtung den UWS dazu, in 
Blechdickenrichtung zu fließen, ohne dabei die Defizite im Fließvermögen durch andere Fließ-
richtungen ausgleichen zu können. Dies ist eine mögliche Erklärung für das frühe Versagen 
der Schichtstauchproben bei niedrigen Temperaturen. Im Vergleich zu dem erreichten 0°  = 0,21 im quasistatischen Zugversuch ist der durchschnittliche Bruchumformgrad im 
Schichtstauchversuch mit 0° = 0,1 deutlich geringer. 
6.1.2 Umformverhalten: Ver- und Entfestigung 
Für Anwendungszwecke ist es über einen erhöhten Rechenaufwand möglich, konstitutive Mo-
delle zu entwickeln, welche alle makroskopischen und mikroskopischen Mechanismen der 
Umformung erfassen. Aufgrund des Maßstabunterschieds zwischen der Mikrostruktur und ei-
ner konstruierten Komponente ist die Menge an mikroskopischen Materialinformationen, die 
zum Rechnen in einer FEM-Simulation erforderlich sind, aber enorm [246]. Daher wurden in 
der vorliegenden Arbeit Zustandsvariablen eingesetzt, welche über konstitutive Gleichungen 
aus der Thermodynamik hergeleitet wurden. Damit konnten mikroskopische Mechanismen 
indirekt berücksichtigt werden, ohne physikalische Prinzipien zu verletzten. 
Aktivierungsenergien 
Die Fließspannungen aus den Schichtstauchversuchen wurden zur Berechnung der effektiven 
Aktivierungsenergie der Umformung  genutzt. Es wurde die Annahme getroffen, dass bei 0 = 0,005 die Fließspannung i einem augenblicklichem Gleichgewichtszustand, d. h. einem 
zeitweisen konstanten internen Zustand entspricht. Analog zur Methodik nach BARNETT [247] 
diente die effektive Aktivierungsenergie  als Indiz dafür, unter welchen Versuchsbedingun-
gen (Umformgeschwindigkeit und Temperatur) sich die Umformmechanismen maßgeblich 
ändern. Dazu ist in Abbildung 51a die experimentell ermittelte Fließspannung i logarith-
misch gegen die Umformgeschwindigkeit aufgetragen und über ein Potenzgesetz (Gl. 53) mit 
gestrichelten Linien approximiert. 
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Abbildung 51: Fließspannung i in Abhängigkeit der logarithmisch dargestellten Umformge-
schwindigkeit und Fit-Kurven für verschiedene Temperaturen (a); Änderung der 
Fließspannung i  in Relation zur Temperatur für verschiedene Umformge-
schwindigkeiten (b); aus der Auftragung entsprechend der Arrhenius-Gleichung, 
liefern die Anstiege die Aktivierungsenergie ê (c) 
Der präexponentielle Faktor ¢ ist umgekehrt proportional zur Temperatur, fand hier jedoch 
keine weitere Verwendung. Es konnte beobachtet werden, dass höhere Umformtemperaturen 
geringere Fließspannungen bei gleicher Umformgeschwindigkeit bewirken (vgl. Abbildung 
51b). In umgekehrter Abhängigkeit ist die Fließspannung höher, wenn die Umformgeschwin-
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geschuldet, welche mit zunehmender Temperatur erleichtert wird und die Fließspannung sin-
ken lässt. Diffusionsgesteuerte Prozesse wie das Versetzungsgleiten, die Erholung und die Re-
kristallisation erfordern zudem Zeit. Diese steht bei höheren Umformgeschwindigkeiten we-
niger zur Verfügung, weshalb die Fließspannung steigt. 
Die Aktivierungsenergie ê wurde mithilfe der Auftragung in Abbildung 51c auf Grund-
lage der logarithmierten Arrhenius-Gleichung (allg. ln  = ln i − ëìíî : hat die Form einer Ge-
raden) ermittelt. Die durchgezogenen und gestrichelten Linien stellten somit eine lineare Ap-
proximation von ln i dar. Nur durch die Aufteilung in zwei Abschnitte von RT bis 200 °C 
bzw. 250 °C bis 350 °C konnte eine passende Näherung erzielt werden. Die abrupte Änderung 
des Anstiegs an den Schnittpunkten der Geraden (T ≈ 190 °C, 220 °C und 240 °C) machen deut-
lich, dass es zu einer Änderung der aktiven Umformmechanismen gekommen ist (vgl. Abbil-
dung 51b). Dieser Befund passt zu den in Kapitel 6.1.1 (S. 93) beschriebenen Instabilitäten 
während der Stauchversuche bei 200 °C. 
Es folgte die Bestimmung der effektiven Aktivierungsenergie  unter Berücksichtigung der 
festgelegten Temperaturbereiche mittels der gemittelten Exponenten 1Â:4  und 6Â2  (vgl. 
Abbildung 51a) nach [247]: 
 
 1Â:4 = 2,06 o ïx ∙ 1Â:4 = 71,02 o ïx  Gl. 54 
 6Â2 = 16,2 o ïx ∙ 6Â2 = 152,95 o ïx    . Gl. 55 
 
Die dargelegte Berechnung basiert auf der thermodynamischen Herleitung nach SELLARS und 
TEGART (Beschreibung in [248, 249]) unter der Voraussetzung, dass sich das betrachtete Sys-
tem im thermodynamischen Gleichgewichtszustand (GGZ) befindet. Der GGZ zwischen Ver- 
und Entfestigungsmechanismen trat nur bei den Temperaturen   = 250 °C, 300 °C und 350 °C 
auf, d. h.  bleibt ab dem Umformgrad 0³³ò konstant (vgl. Abbildung 53). Mithilfe der Auf-
tragungen in Abbildung 52 erfolgte die Berechnung der effektiven Aktivierungsenergie  im 
GGZ mit: 
 
 ³³ò = 15,9 o ïx ∙ ³³ò = 170,78 o ïx    . Gl. 56 
 
Aus einer Literaturzusammenstellung nach ULLMANN [250] geht hervor, dass die Aktivie-
rungsenergie der Warmumformung  von AZ-Legierungen in der Regel zwischen 105 kJ/mol 
und 185 kJ/mol liegt. Für AZ31 im gießgewalzten und geglühten Zustand ermittelte die Auto-
rin   = 179 kJ/mol. Im Vergleich zur vorliegenden Arbeit liegen 6Â2  = 153 kJ/mol und ³³ò = 171 kJ/mol in guter Näherung dieser Referenzwerte. 
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Fließkurven 
Die experimentell ermittelten Fließkurven des UWS sind rechnerisch mittels Reibwertkorrek-
tur sowie Korrektur der Umformwärme modifiziert worden (siehe Abbildung 53a-c). Die Ver-
festigung zu Beginn der Fließspannungsverläufe ist auf die Zunahme der Versetzungsdichte 
durch Versetzungsquellen an freien Oberflächen, den Grenzflächen wie Korn- oder Phasen-
grenzen oder durch vorhandene Versetzungen sowie der damit einhergehenden Behinderung 
des Versetzungsgleitens, zurückzuführen [12]. Mit zunehmender Temperatur änderten sich die 
Verläufe der Fließspannung, weil sich die dynamischen Entfestigungsmechanismen Erholung 
und Rekristallisation (DRV und DRX) mit der Verfestigung überlagern. Bei   > 200 °C kenn-
zeichnete das Fließspannungsmaximum das Überwiegen der Entfestigung gegenüber der Ver-
festigung. In Abhängigkeit der Umformgeschwindigkeit gehen die Ver- und Entfestigungsme-
chanismen in einen Gleichgewichtszustand über, welcher durch den Beginn eines konstanten 
Fließspannungsverlaufs gekennzeichnet ist. 
  
Abbildung 52: Fließspannung  in Abhängigkeit der logarithmisch dargestellten Umformge-
schwindigkeit und Fit-Kurven (a); aus der Auftragung entsprechend der Arr-
henius-Gleichung, liefern die Anstiege der linearen Approximation die Aktivie-
rungsenergie ê für den GGZ (c)  
Der charakteristische Verlauf mit Fließspannungsmaximum und zuletzt konstantem  deuten 
darauf, dass die DRX der dominante Entfestigungsmechanismus gewesen ist. Die geringe Sta-
pelfehlerenergie von Mg liefert einen weiteren Grund zu dieser Annahme, denn sie verhindert, 
dass die DRV maßgeblich zur Entfestigung des UWS beitragen kann. Durch sie können die 
Versetzungen nur auf ihren bevorzugten Gleitebenen wandern, weil das Quergleiten in ener-
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58]. Jedoch bei günstiger Beanspruchungsrichtung zur -Achse des hdp-Kristallgitters berich-
ten DUDAMELL et al. [38], dass die DRV z. B. auf Prismenebenen mit hoher Stapelfehlerenergie 
begünstigt wird. Nach MYSHLYAEV et al. [59] kommen bei Mg erholte Bereiche auch in Zwil-
lingen und Zwillingskreuzungspunkten vor. Aufgrund von kletternden Versetzungen und sog. 
{1011}- Erholungszwillinge bilden sich in diesem Fall Kleinwinkelkorngrenzen [59–61]. 
   
  
Abbildung 53: korrigierter Fließspannungsverlauf in Abhängigkeit des Umformgrads für Tem-
peraturen von RT bis 350 °C und Umformgeschwindigkeiten von 0,01 s-1 (a), 
0,1 s-1 (b) und 1 s-1 (c); der kombinierte Kalt-/Warmfließkurvenansatz nach Gl. 
58 ist jeweils als durchgezogene Linie dargestellt; aus der Berechnung der effek-
tiven Aktivierungsenergie folgte die numerische Approximation der Fließspan-
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Dynamische Entfestigung 
Für Warmumformprozesse liefert der ZENER-HOLLOMON-Parameter $ eine temperatur- und 
umformgeschwindigkeitsabhängige Variable: 
 
 $ = 0, ∙ exp u .w   . Gl. 57 
 
Mit der effektiven Aktivierungsenergie , der Umformgeschwindigkeit 0, , der Temperatur . 
und Gaskonstante  sind zwei Approximationen der Fließspannung i und ³³ò erarbeitet 
worden. Aus Abbildung 53d ist erkenntlich, dass diese gut mit den experimentell ermittelten 
Punkten übereinstimmten, jedoch durch die unterschiedlichen Aktivierungsenergien versetzt 
zueinander liegen. Zu Beginn des Stauchvorgangs (bei i) ist der UWS weder durch aktive 
Entfestigungsmechanismen noch durch Verfestigungsmechanismen gekennzeichnet. Die Ak-
tivierungsenergie und damit der ZENER-HOLLOMON-Parameter $ spiegeln den Werkstoffzu-
stand direkt aus dem Herstellungsprozess wider. Während der Stauchung (bei ³³ò) sind je-
doch die Ver- und Entfestigungsmechanismen gleichermaßen aktiv, weswegen ein höherer 
Bedarf an Energie besteht. Das Ergebnis zeigt, dass die erforderliche Energie zur Umformung 
im Ausgangszustand des UWS etwas geringer ist im Gegensatz zum dynamischen GGZ wäh-
rend der Stauchung. 
Als dominanter Entfestigungsmechanismus verursachte die DRX die signifikante Erhö-
hung der Duktilität bei Temperaturen > 200 °C [32, 64, 65]. Die DRX beginnt in der Regel an 
Großwinkelkorngrenzen, in Scher- und Knickbändern, in verformungsinduzierten Zwillingen 
oder um Ausscheidungen herum, d. h. in Bereichen großer Missorientierung oder Spannungs-
gradienten [57, 63, 66, 67]. Nach ULLMANN [250] beginnt die DRX in AZ31 Blech an Korn- 
und Zwillingsgrenzen, da sich dort die Versetzungen aufstauen und die Versetzungsdichte lo-
kal erhöhen. Die kritische Fließspannung 1234 für den Beginn der DRX ist anhand der Über-
tragung der Fließkurven in den KOCKS-MECKING-Plot [251, 252] und die Berechnung des lo-
kalen Miniums der spannungsbezogenen Verfestigungsrate ermittelt worden (siehe Abbildung 
54, schwarze Pfeile). 
Die Verfestigungsrate 5 sinkt, bis sie das Fließspannungsmaximum erreicht hat und dort 
gleich Null ist. Im weiteren Verlauf nimmt die Verfestigungsrate negative Werte an, bis sie 
mit zunehmendem Umformgrad ein zweites Mal den Nullpunkt erreicht. In diesem Moment 
ist der Gleichgewichtszustand mit ³³ò erreicht, welcher als Nachweis für die vollständige 
DRX des Gefüges steht (Abbildung 54a, rote Pfeile). Anhand der Fließkurven konnten an-
schließend die entsprechenden Werte des kritischen Umformgrads für den Beginn der DRX 01234 und des Umformgrads der vollständigen DRX 0³³ò abgelesen werden. Diese Umform-
grade sind in Abbildung 53a-c als rote Kreuze markiert und zeigen auf, dass die DRX kurz vor 
dem Fließspannungsmaximum eintrat. Der kritische Anteil der im Gefüge als Versetzungen 
  6.1    ISOTROPE MODELLIERUNG DES KALT- UND WARMFLIEßVERHALTENS 
 101 
gespeicherten Verformungsenergie, d. h. die kritische Versetzungsdichte, ist erreicht [62]. Er-
höhte Temperaturen führten zur Zunahme von 01234, da ein Teil der Energie zunehmend durch 
die Wärme eingeführt wird. 
       
Abbildung 54: Ermittlung der kritischen Fließspannung zum Beginn der DRX über den Wen-
depunkt im Kocks-Mecking-Plot (a) und das lokale Minimum im Verlauf der 
spannungsbezogenen Verfestigungsrate (b) für 0,  = 0,1 s-1; die Fließspannung des 
GGZ zeichnet sich durch den zweiten Nulldurchgang der Verfestigungsrate ab 
Die Umformgeschwindigkeit zeigte keine eindeutige Wirkung. Die Auftragung von 01234 und 0³³ò gegen den logarithmierten ZENER-HOLLOMON-Parameter $ zeigte eine positive linear-
proportionale Abhängigkeit (siehe Abbildung 55a). Die zunehmende Treibkraft für die DRX 
bei höheren Temperaturen und kleineren Geschwindigkeiten (es vergeht mehr Zeit zur Errei-
chung des gleichen Umformgrads) verschiebt diese zu kleineren Umformgraden [74, 75]. 
Die Autoren AL-SAMMAN et al. [32] schildern außerdem eine Abhängigkeit des 01234 von 
der Belastungsrichtung relativ zur Textur, weil günstige Orientierungen eine geringere Ver-
festigungsrate aufweisen. Nachforschungen zu diesem Zusammenhang führten in der vorlie-
genden Arbeit zu einer Korrelation zwischen der Streuung des Verfestigungsexponenten h 
und 0³³ò (vgl. Abbildung 55b). Der Verfestigungsexponent steht über das Potenzgesetz, Gl. 6, 
im Verhältnis zur Fließspannung von Kaltfließkurven (keine dynamischen Entfestigungsme-
chanismen). Die dargestellten h-Werte sind anhand der ermittelten Warmfließkurven (250 – 
350 °C) von i bis 1234 bestimmt worden und spiegeln das reine Verfestigungsverhalten des 
UWS wider. Der Verfestigungsexponent steigt mit zunehmendem $ und zeigt den direkten 
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Abbildung 55: Abhängigkeit der kritischen Umformgrade für den Beginn der DRX mit 01234 
und vollkommene DRX mit 0³³ò vom ZENER-HOLLOMON-Parameter $ (a); ana-
log die Abhängigkeit des Verfestigungsexponenten h (b) 
6.1.3 Kombinierter Fließkurvenansatz für RT bis 350 °C 
Die größte Herausforderung bei der Modellierung des Fließverhaltens über den geforderten 
Temperaturbereich ist, dass sich die Dynamik der Umformmechanismen und die dissipierte 
Energie zur Umformung in dem Übergangsbereich bei 220 °C maßgeblich ändern. Aus diesem 
Grund wurde die Modellierung des Kaltfließverhaltens (RT – 200 °C) über eine eigene Funk-
tion und die Modellierung des Warmfließverhaltens (250 °C – 350 °C) über eine zweite Funk-
tion angestrebt. Das Ergebnis ist eine kombinierte Fließspannung 1¾, die über einen wei-
ten Temperaturbereich und Umformgeschwindigkeiten von 0,01 s-1 bis 1 s-1 gültig ist. Damit 
es zu einem stetig differenzierbaren Übergang dieser beiden Funktionen kommt, wurden diese 
über einen Wichtungsterm l verknüpft: 
 
 1¾ = B1 − lC1Â:4 + l6Â2 Gl. 58 
 lB C = 0,5 + 1 Mx tanXÓ ôõ0, ôöB −  CZ   . Gl. 59 
 
Der Wichtungsterm l nimmt einen sigmoidalen Verlauf zwischen 0 und 1 in Abhängigkeit 
der Temperatur   an und hat bei   seinen Wendepunkt (siehe Abbildung 56a). Der Wende-
punkt   entspricht genau dem Übergangsbereich zwischen dem Kalt- und Warmfließverhal-
ten. Die Koeffizienten Ó bis Ó
 ermöglichen, dass der Anstieg am Wendepunkt in Abhängig-
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Abbildung 56: sigmoidaler Verlauf des eingesetzten Wichtungsterms l für den kombinierten 
Fließkurvenansatz aus Gl. 58 als Funktion der Temperatur (a); Einfluss von Tem-
peratur und Umformgeschwindigkeit auf den Wichtungsterm l6 im Warmfließ-
kurvenansatz entsprechend Gl. 61 (b) 
Das Kaltfließverhalten wurde über einen, aus den Termen der Freiberger Fließkurvenansätze 
nach HENSEL-SPITTEL [238], modifizierten Ansatz beschrieben: 
 
 1Â:4 = ¢ ∙ 0÷Ö ∙  ÷õ ∙ e÷öÙøù ∙ e÷úÕøû    . Gl. 60 
 
Dieser modifizierte Ansatz beinhaltet zwei Potenzfunktionen, die über die materialspezifi-
schen Koeffizienten q und q	, die Verfestigungsrate des Kaltfließverhaltens abbilden können. 
Weiterhin dienen zwei Exponentialfunktionen dazu, die Abnahme der Verfestigungsrate mit 
zunehmendem Umformgrad 0 und in Abhängigkeit von der Temperatur   abzubilden und 
über die Koeffizienten q
 bis q¥ zu steuern. Obwohl es beim Kaltfließverhalten zu keiner rele-
vanten Entfestigung kommt, ist es dennoch notwendig, diese in Form der Exponentialfunkti-
onen, aufgrund des fließenden Übergangs zum Warmfließverhalten über den Wichtungsterm l, zu integrieren. Weil die Geschwindigkeitsabhängigkeit der Fließspannung bei Temperatu-
ren < 150 °C vernachlässigbar klein wird, ist für 1Â:4 auf geschwindigkeitsabhängige Terme 
verzichtet worden. 
Die Modellierung des Warmfließverhaltens über einen der Freiberger Ansätze nach Hen-
sel-Spittel [238] lieferte keine ausreichende Genauigkeit bei der Abbildung der hohen Verfes-
tigungsrate und der schnellen Entfestigung durch DRX. Daher ist die Methodik eines Wich-
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6Â2 = B1 − l6Cü ∙ ejÖ∙Ù ∙  jý ∙ 0jõ ∙ ejþÕ ∙ 0, jö+ l6 ∙ eÛÖ∙Ù ∙  Ûý ∙ 0Ûõ ∙ eÛþÕ ∙ 0, Ûö Gl. 61 
 l6B0C = 0,5 + 1 Mx tanX# õ0,öB0 − 06 ù0,úCZ   . Gl. 62 
 
Die Koeffizienten # bis #
 beeinflussen den Anstieg am Wendepunkt des sigmoidalen Ver-
laufs in Abhängigkeit der Temperatur   und Umformgeschwindigkeit 0,  (vgl. Abbildung 56b). 
In gleicher Abhängigkeit kann die Position des Wendepunktes mit #£ und #¤ beeinflusst wer-
den. Die Modellkoeffizienten ü und h,	,
,,á dienen dem Fließkurvenverlauf von 0i bis 06.  
und ,	,
,,á  dienen dem Fließkurvenverlauf > 06 . Beide Teilfunktionen basieren auf dem 
Freiberger Fließkurvenansatz N°10 nach HENSEL-SPITTEL [238]. Zur Reduzierung der Gesamt-
anzahl an Koeffizienten sind die Modellparameter £,¤,¥,Ì gleich 1 gesetzt worden, ohne an 
Genauigkeit zu verlieren. Die Modellkoeffizienten sind über eine nicht-lineare Regression der 
experimentell ermittelten Fließkurven bestimmt worden (Tabelle 9). Der kombinierte Fließ-
kurvenansatz erreichte ein mittleres Bestimmtheitsmaß von 	 > 0,95 in einem Gültigkeitsbe-
reich von RT bis 350 °C, 0 = 0,01 s-1 bis 1 s-1 und 0 = 0,005 bis 1. 
 
Tabelle 9: Modellkoeffizienten des kombinierten Fließkurvenansatzes 
Term Modellkoeffizienten 
l   Ó Ó	 Ó
 220 0,030036939 0,014266764 -0,090946648 
1Â:4 ¢ q q	 q
 q£ q¤ q¥ 531,71653 0,3430001 0,1644072 -0,000103 1,6531491 -1,580612 0,7403818 
6Â2 
ü h h	 h
 h há 
3,47938124 -0,01251831 0,05123908 0,14142588 1,90327974 1,34998826   	 
  á 
286869000 0,01018096 0,25039958 0,05250786 -0,54397242 -3,19367326 
l6 06 # #	 #
 #£ #¤ 0,43476849 0,36364105 0,57327455 0,01455303 -0,16323298 0,18636752 
 
6.2 Anisotrope Verfestigung im Hauptspannungsraum 
Das orthotrope Werkstofffließverhalten stellt eine zentrale Erweiterung des entwickelten Mo-
dellansatzes für den Einsatz in der Blechumformung dar. Dort kommen für gewöhnlich die 
Ansätze nach HILL oder BARLAT mit einem konstanten Parametersatz zum Einsatz. Wie bereits 
im Literaturteil der vorliegenden Arbeit diskutiert (siehe S. 40), obliegen Mg-Werkstoffe je-
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doch dem anisotropen Verfestigungsverhalten, weswegen die Abbildung des Umformverhal-
tens über selbige Modelle, aber mit variablen Parametern, wesentlich genauer ist [180–182]. 
Daher wurde der orthotrope Hill’48-Ansatz ausgewählt und wie im Folgenden dargelegt mit 
experimentell bestimmten temperatur- und umformgradabhängigen Parametern versehen, um 
das anisotrope Verfestigungsverhalten des UWS abbilden zu können. Im Folgenden wird die 
Parametrisierung des dreidimensionalen HILL’48 Modells dargelegt, womit die Beschreibung 
des anisotropen Verfestigungsverhalten des UWS für die drei orthotropen Richtung WR, QR 
und NR erreicht wird. 
6.2.1 Entwicklung der LANKFORD-Parameter 
Das Post-Processing der einachsigen Flachzugversuche lieferte den mittleren tè-Wert (LANK-
FORD-Parameter, Gl. 45) für die Punkte des eingestellten Messrasters. 5 = 0°, 45° und 90° stellt 
dabei den Winkel der Probenentnahmerichtung relativ zur WR dar. Mithilfe der „Rückwärts-
Analysemethode“ (siehe S. 81) ist es möglich, das Messraster für die Dehnungsanalyse mittig 
im Einschnürbereich zu platzieren. Die Ergebnisse zeigen für die geprüften Temperaturen RT, 
150 °C, 250 °C und 350 °C, dass die tè-Werte nicht konstant sind und den Verlauf einer natür-
lichen Exponentialfunktion Ú in Abhängigkeit des lokalen Umformgrads 0:¾1 annehmen. In 
Abbildung 57a ist beispielhaft der Verlauf der Flachzugversuche bei 250 °C dargestellt. Auffäl-
lig ist, dass die ermittelten tè-Werte bei niedrigen Umformgraden von einer ausgeprägten 
Streuung betroffen sind, was in ähnlicher Form auch auf die anderen Prüftemperaturen zu-
trifft. Diese Streuung ist ab Umformgraden von 0,2 nahezu ausgeglichen und der Verlauf der tè-Werte endet in einem stationären Zustand (Sättigungsbereich). Hier beträgt die senkrechte 
Anisotropie t ≈ 1,14 (Gl. 46) für die Versuche ab 150 °C. 
Die tè-Werte in Abhängigkeit des Umformgrads dienen der Modellierung des anisotropen 
Verfestigungsverhaltens in Form des HILL’48 Ansatzes. Daher ist in der vorliegenden Arbeit 
die Gl. 63 zur Approximation der tè-Werte entwickelt worden. Hierbei handelt es sich um eine 
numerische Näherungsgleichung ohne metallphysikalische Grundlage: 
 
 tèB0:¾1C = B4 ∙  + C ∙ ÚõBÕöC + £ + 2 ∙ 5   . Gl. 63 
 
Die Parameter erfüllen den Zweck, die natürliche Exponentialfunktion in å-Richtung () und ®-Richtung (	) zu strecken, sowie in ®-Richtung (
) und å-Richtung (£) zu verschieben. 
Aus den Versuchsergebnissen wurde geschlossen, dass der Entnahmewinkel 5 lediglich die 
Verschiebung der tè-Werte in å-Richtung bewirkt. Ebenso beeinflusste die Temperatur   nur 
die Streckung in å-Richtung, weswegen die Parameter 2 und 4 mit 5 und   mit linearer Ein-
flussnahme platziert wurden. Die Parameter in Tabelle 10 sind über eine nicht-lineare Regres-
sion mittels Microsoft Excel für eine bestmögliche Näherung berechnet worden. 
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Tabelle 10: Parameter der Näherungsgleichung zur Berechnung der senkrechten Anisotropie 
4  	 
 £ 2 




Abbildung 57: neun Kurvenverläufe der lokalen tè-Werte für Flachzugversuche bei 250 °C und 
dreifacher Belegung (a); trotz der großen Streuung im Anfangsbereich, zeigen 
die einzelnen Approximationen nur sehr geringe Abweichungen (b) 
Die approximierten Kurven in Abbildung 57b zeigen, dass der UWS sehr ähnliche tè-Werte 
für die unterschiedlichen Entnahmerichtungen aufweist. Weil der Einfluss der Umformge-
schwindigkeit sich vernachlässigbar klein zeigte, wurde die Regression ausschließlich mit den 
Flachzugversuchen bei 5 mm/s Traversengeschwindigkeit durchgeführt (vgl. Abbildung 60). 
In Abbildung 58 ist die Approximation den experimentell ermittelten ti-Werten exemplarisch 
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Abbildung 58: Darstellung der experimentell ermittelten, sowie approximierten ti-Werte für 
die Prüftemperaturen RT (a), 150 °C (b), 250 °C (c) und 350 °C (d) 
Bei niedrigen Temperaturen nimmt die Messwertstreuung merklich zu. Gleichzeitig nimmt 
auch der Bruchumformgrad ab, weswegen die Approximation bei RT lediglich bis 0 = 0,1 und 
bei 150 °C bis 0 = 0,8 gültig ist. Allgemein wird die mittlere senkrechte Anisotropie t als Maß 
für die Tiefziehfähigkeit eines Blechwerkstoffes angesehen, wobei ein hoher Wert als vorteil-
haft gilt. Ein hohes t drückt aus, dass der Werkstoff eine geringe Ausdünnung erfährt, sofern 
der Materialfluss in der Blechebene nicht durch Werkzeuge behindert ist [122]. Zu Beginn der 
Umformung liefert der UWS außergewöhnlich hohe t-Werte, die mit steigender Temperatur 
abfallen (Abbildung 59a). Von RT bis 350 °C nimmt t linear von 3,17 bis 2,63 ab. Für alle Ver-
suche hat sich die Tendenz herauskristallisiert, dass tái > t£¤ > ti. Die Reihenfolge ist ein Hin-
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Abbildung 59: Darstellung der t-Werte, die zu Beginn der Umformung vorherrschen (a); im 
Sättigungsbereich bleiben die t-Werte konstant (b) 
In Abbildung 59b ist eine Gegenüberstellung des sog. Sättigungsbereichs dargestellt, wobei die t-Werte am größten 0:¾1 innerhalb des Gültigkeitsbereichs der Fließkurven verglichen wur-
den. Der Einfluss der Temperatur auf t ist bei 250 °C und 350 °C verschwunden. Bei RT und 
150 °C ist ein höheres t zu erkennen, was aber daran liegt, dass der Bruchumformgrad so 
klein ist, dass die t-Werte den theoretischen Sättigungsbereich noch nicht erreicht haben. Es 
sei anzumerken, dass t > 1 für alle Versuche gültig ist, was gegen eine ungewollte Ausdün-
nung von Blechwerkstoffen ein wesentliches Kriterium ist [122]. Als weiterer wichtiger Kenn-
wert der Blechumformung liefert die ebene Anisotropie ∆t (Gl. 47) ein Maß für die Zipfelig-
keit. Die Ergebnisse zeigen, dass ∆t für alle Versuche zwischen 0 und 0,003 liegt. Weil dieser 
Wert nahe Null liegt, ist eine isotrope Umformung ohne Zipfelbildung möglich. 
Weil im Schrifttum eine Abhängigkeit der tè-Werte von der Umformgeschwindigkeit pos-
tuliert wird [174, 184], wurden Flachzugversuche bei den drei Traversengeschwindigkeiten 
0,2 mm/s, 5 mm/s und 20 mm/s durchgeführt. Das entspricht einer mittleren lokalen Umform-
geschwindigkeit von 0,01 s-1 bis 1 s-1, analog zum Gültigkeitsbereich des zuvor beschriebenen 
kombinierten Fließkurvenansatzes. In Abbildung 60 ist bespielhaft der ti -Wertverlauf für 
250 °C aufgeführt, wobei 0,01 s-1 und 1 s-1 jeweils mit der Umformgeschwindigkeit der appro-
ximierten Kurven 0,  = 0,25 s-1 verglichen wird. In Übereinstimmung mit [185] ist zu erkennen, 
dass der Einfluss der Umformgeschwindigkeit vorliegt, jedoch äußerst gering ist. In der vor-
liegenden Arbeit nimmt diese Differenz bei niedrigen Temperaturen weiter ab. Diese Ergeb-
nisse passen zu der temperaturabhängigen Dehnratenempfindlichkeit von AZ31, welche bei 






























(b) ti t£¤ tái t
0lok = 0max = 0,1
= 0,2 = 1
  6.2    ANISOTROPE VERFESTIGUNG IM HAUPTSPANNUNGSRAUM 
 109 
   
Abbildung 60: zur Klärung des Geschwindigkeitseinflusses wird die Unter- und Obergrenze des 
Gültigkeitsbereichs 0,01 s-1 (a) und 1 s-1 (b) mit der Umformgeschwindigkeit der 
Approximation bei 250 °C (0,25 s-1) verglichen 
Das ermittelte anisotrope Umformverhalten spiegelt die Ergebnisse der Texturanalyse des 
UWS wider. Sie zeigt, dass keine Vorzugsorientierung der kristallografischen Gleitebenen in 
der Blechebene vorliegt. Dadurch ist das Umformverhalten in der Blechebene nahezu isotrop 
und die ebene Anisotropie ∆t nahe Null. Die Basaltextur verursacht jedoch hohe tè-Werte, 
weil die Umformung in Blechdickenrichtung durch die mehrheitlich unvorteilhaft orientierten 
Kristallite behindert wird. Aus dem Schrifttum ist bekannt, dass sich die Textur während der 
Umformung ändert, um die Spannungen der auferlegten Beanspruchung durch plastische De-
formation abbauen zu können [72, 79]. Die Abnahme von t mit zunehmendem Umformgrad 
bis in einen Sättigungsbereich ist folgerichtig, weil sich ein Gleichgewicht zwischen den ver-
fügbaren Gleitsystemen, der Kristallverzerrung und der auferlegten Beanspruchung ausbildet. 
Zahlreiche Veröffentlichungen schildern jedoch den Anstieg der senkrechten Anisotropie in 
Abhängigkeit des Umformgrads [80, 85]. MEKONEN et al. [184] beschreiben das Erreichen ei-
nes Maximums im Bereich der Einschnürung, was ebenso in einem wesentlichen Widerspruch 
zu den vorliegenden Erkenntnissen steht. 
Eine Gegenüberstellung der Dehnmessmethoden sowie der t-Wertbestimmung zeigte auf, 
dass die eingesetzte „Rückwärts-Analysemethode“ der vorliegenden Arbeit ein Novum dar-
stellte. Der Unterschied liegt in der erstmaligen diskreten Betrachtung der t-Wertentwicklung. 
So wird er über das Verhältnis ∆0 zu ∆0/ (lokale Umformgrade) für die Bildsequenzen J3 und J3 gebildet. D. h., sofern die lokale Umformgeschwindigkeit konstant ist, ändert sich lediglich 
das Verhältnis ∆0 zu ∆0/, die Absolutwerte ändern sich jedoch nicht. Diese lokal aufgelöste 


























(b)  = 250 °C 0, ≈ 0,25 s-10, ≈   1,0 s-1
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als zielführendes Verfahren in der vorliegenden Arbeit eingeschätzt. Die genormte und weit-
verbreitete konventionelle t-Wertbestimmung hingegen lässt lediglich eine globale Betrach-
tung zu, da die t-Werte über die akkumulierten Umformgrade 0 und 0/ berechnet werden. 
Zudem werden sie im Schrifttum oftmals gegen den Gesamtumformgrad aus dem Traversen-
weg aufgetragen. Der Vergleich in Abbildung 61 zeigt die bedeutsamen Unterschiede im Er-
gebnis auf. Bei RT ist die Vergleichbarkeit der akkumulativ bestimmten ti-Werte mit der Li-
teratur gegeben. Mit steigender Temperatur nähern sich die Ergebnisse der diskretisierten und 
akkumulativen Bestimmung zwar an, zeigen jedoch nach wie vor bedeutende Unterschiede auf 
(siehe Abbildung 61b). 
 
Abbildung 61: Vergleich der diskretisiert bzw. akkumulativ ermittelten ti -Wertverläufe für 
Flachzugversuche (0,25 s-1) bei RT (a) und 250 °C (b); die ®-Achse stellt jeweils 
den lokalen Umformgrad aus der DIC-Analyse bzw. den Gesamtumformgrad 
über den Traversenweg dar 
Generell divergieren die im Schrifttum veröffentlichten t-Werte für AZ31 stark. So ermittel-
ten BANABIC und HUßNÄTTER [161] ti = 1,93, t£¤ = 2,30 und tái = 2,90 für 1,3 mm AZ31 Blech 
in quasistatischen Zugversuchen bei RT. Das ergibt ein t = 2,4, was nur knapp unter den 
Ergebnissen des UWS bei i liegt. Die ebene Anisotropie ∆t hingegen ist hier 0,12 und deutet, 
im Gegensatz zum UWS, auf anisotropes Umformverhalten in der Blechebene. Die Autoren 
NAKA et al. [174] veröffentlichten gänzlich andere Befunde für 0,5 mm und 0,8 mm AZ31 Ble-
che, wo t < 1 im Temperaturbereich von 150 °C bis 300 °C ist. Das würde in der Blechumfor-
mung zur ungewollten lokalen Blechausdünnung führen. Ihre Ergebnisse entstammen den 
Dehnmesswerten eines Extensometers an Kreuzzugproben. Zudem zeigen die Autoren, dass t mit der Temperatur und Umformgeschwindigkeit ansteigt. In [184, 185] zeigen die Autoren 
MEKONEN et al. eine umgekehrte Tendenz, mit tè-Werten bei RT zwischen 1,5 und 3,5 und bei 
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nahe. Es sei anzumerken, dass die tè-Werte in [184, 185] auch mittels optischer Dehnungs-
analyse an der Oberfläche von Flachzugversuchen bestimmt wurden. 
Die dargelegten Ergebnisse der vorliegenden Arbeit und Vergleichswerte aus dem Schrift-
tum zeigen auf, dass die Absolutwerte der t-Werte stark von der eingesetzten Dehnmessme-
thode abhängen. Zudem beeinflusst die Gefügestruktur, vor allem aber die Textur, die t und ∆t-Werte in hohem Maße. 
6.2.2 Modellierung des anisotropen Verfestigungsverhaltens 
In der vorliegenden Arbeit wurde die Methode umgesetzt, die Koeffizienten des HILL’48 Mo-
dells in Abhängigkeit der Temperatur und des Umformgrads in der FEM-Simulation zu imple-
mentieren. Die Approximation der senkrechten Anisotropie tè (Gl. 63) liefert die notwendigen 
Werte für die Koeffizienten des HILL’48 Modells in Abhängigkeit des Entnahmewickels 5 re-
lativ zur WR durch Einsetzen in die Gl. 48 bis Gl. 52 (siehe Abbildung 62). Über die Subroutine 
uaniyld.f wird das Modell in die FEM-Simulation eingebunden. Damit wurden dem Solver zur 
Berechnung der Fließfläche und der lokalen Gradienten, das Fließpotential mit seinen partiel-
len Ableitungen als Funktion des CAUCHY-Spannungstensors ⃗ im gekoppelten Schädigungs-
modell zur Verfügung gestellt (siehe Anhang PS-40). 
 
Abbildung 62: Verlauf der HILL’48 Koeffizienten in Abhängigkeit des Umformgrads bei 250 °C 
Sofern die WR im Modell definiert ist, liegt die Normalspannung  in simufact.forming pa-
rallel zur WR. Wie in Abbildung 63 dargestellt, liefert das Fließpotential nach HILL’48 mit 
erweiterten Parametern die dynamischen Fließflächen und kann das experimentell ermittelte 
anisotrope Verfestigungsverhalten abbilden. Der dritte Quadrant der Fließortkurven ist nicht 
mitabgebildet, weil biaxiale Druckbeanspruchungen im Rahmen der vorliegenden Arbeit nicht 
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Abbildung 63: Fließortkurven nach der Parametrisierung aus Flachzugversuchen (0,25 s-1) bei 
RT (a), 150 °C (b), 250 °C (c) und 350 °C (d); die Darstellung bezieht sich jeweils 
auf die (, 	)- und (, 
)-Betrachtungsebene; die Fließorte sind in Abhängig-
keit der Fließspannungen i, Â] bzw. ³³ò gezeichnet (schwarz/rot) 
Im Folgenden gilt ∥WR, 	∥QR und 
∥NR. Abbildung 63a/b ist zu entnehmen, dass die 
Fließfläche mit zunehmender Fließspannung von i zu Â]  expandiert wird. Der direkte 
Vergleich zwischen den Fließflächen in der (, 	)- und (, 
)-Betrachtungsebene zeigt, wie 
die t-Werte in Kombination mit ∆t ≈ 0 die Gestalt der Fließflächen beeinflussen und damit 
das Fließverhalten numerisch definieren. Das nahezu isotrope Fließverhalten in der Blech-
ebene wird trefflich abgebildet, da die Fließfläche die 	-Achse stets nur wenige MPa höher 
als die -Achse schneidet (siehe Markierung in Abbildung 63a). Das trifft für alle Tempera-






























































































(d)  = 350 °C
f0 fGGZ
B1,3CB1,2C
  6.3    IN SITU DEFORMATIONS- UND SCHÄDIGUNGSMECHANISMEN 
 113 
Die hohe senkrechte Anisotropie bedeutet numerisch, dass das Fließen in Blechdickenrichtung 
erschwert wird, indem die vorherrschende Fließspannung im Vergleich zu den anderen Raum-
richtungen groß ist. In Abbildung 63b ist dieser Unterschied in der (, 
)-Betrachtungsebene 
markiert. Es ist zu erkennen, dass das die Fließfläche die 
-Achse bis zu 100 MPa höher 
schneidet. Dieser Effekt nimmt ab, wenn t kleiner wird. Das macht sich besonders bei 250 °C 
und 350 °C bemerkbar, weil t bei hohen Umformgraden (³³ò) nahe 1 liegt und sich nahezu 
isotrop in alle drei Raumrichtung umformen lässt (vgl. Abbildung 59b). 
6.3 In situ Deformations- und Schädigungsmechanismen 
Im folgenden Kapitel werden die in Erscheinung getretenen mikromechanischen Mechanis-
men während der in situ REM Untersuchungen diskutiert. Die Deformationsmechanismen 
werden in Zusammenhang mit den Belastungszuständen an der Blechoberfläche gebracht. Mit-
hilfe der numerischen Simulation ist der reelle Verlauf des Triaxialitätsfaktors und des Lode-
parameters während der Belastung der Mikrozugproben ermittelt worden. Zuletzt gilt es, die 
Texturentwicklung mit den Beobachtungen zu assoziieren und die Bruchflächencharakteris-
tika zu identifizieren. 
6.3.1 Spannungszustand der Mikrozugproben 
Die im Rahmen der vorliegenden Arbeit verwendete Geometrie der Mikrozugproben ist mit-
hilfe von Beispielen aus dem Schrifttum [100, 101, 146] ausgelegt worden (siehe Abbildung 30, 
S. 68). Zur Einschätzung des durch die Geometrie erreichten Spannungszustands wurden je-
weils drei Punkte in die FEM-Modelle integriert (siehe Abbildung 43, S. 87). Die numerisch 
ermittelten Triaxialitätsfaktoren am Ort der verfolgten Punkte für die gekerbten Mikrozugpro-
ben bei 100 °C und 200 °C beginnen alle mit H = 0,5 (Abbildung 64a). Das passt zu den Ergeb-
nissen von TENG et al. [253]. Mit zylindrischen Kerbzugproben erreichen die Autoren BAO 
et al. [146] H = 0,6 und die Autoren SELVARAJOU et al. [101] H = 0,9. Beide Autoren zeigen auf, 
dass H mit zunehmendem Verhältnis des Kerbradius zur Messbereichslänge steigt. Mit den ein-
gesetzten flachen Kerbzugproben sind nicht ganz so hohe H-Werte möglich, weil der Kerbra-
dius lediglich zweiseitig und nicht zylindrisch wirkt [253]. Weiterhin ist bekannt, dass H mit 
zunehmender Dehnung nicht konstant bleibt. Hierzu tragen die lokale Verfestigung des Werk-
stoffs sowie geometrische Änderung aufgrund der Umformung des Probenkörpers bei. Die 
vorliegenden Ergebnisse zeigen einen temperaturunabhängigen Verlauf von H . Weil der 
Bruchumformgrad bei 200 °C jedoch wesentlich höher ist, konnte auf diese Weise auch der 
Einfluss der dynamischen Entfestigung analysiert werden. Für die Punkte P1 und P2 bewirkt 
sie in Kombination mit der Einschnürung den Anstieg von H. Davon ausgeschlossen ist der 
Punkt P3, welcher aufgrund der vertikalen Entfernung zum gekerbten Messbereich eher einen 
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Spannungszustand mit behinderter Querdehnung erfährt. Aufgrund der Einschnürung im ge-
kerbten Bereich der Mikrozugprobe nimmt die lokale Dehnung in P3 mit steigender Gesamt-
dehnung ab. 
  
Abbildung 64: Ergebnis der Punktverfolgung P1-P3 für die gekerbten Mikrozugprobenkörper; 
der Verlauf des Triaxialitätsfaktors H (a) und des Lodeparameters  (b) ist jeweils 
in Abhängigkeit der Gesamtprobendehnung dargestellt 
Bei der Einschätzung des Spannungszustands ist es gerade für die Schädigungsentwicklung 
unerlässlich, den Lode-Parameter  mit in Betracht zu ziehen [147, 150]. Die -Werte zwi-
schen 0,25 und 1 in Kombination mit den hohen H-Werten deuten auf die Spannungszustände 
der ebenen Dehnung bis zur biaxialen Zugspannung (vgl. Tabelle 3, S. 33). Die ebene Dehnung 
stellt den kritischen Spannungszustand in der Blechumformung mit den geringsten Grenzum-
formgraden dar. Zudem begünstigen biaxiale Zugspannungen die Mechanismen der duktilen 
Schädigung, weswegen gekerbte Zugproben bekanntlich früh versagen [140]. Sowohl für 
100 °C als auch 200 °C steigt  an P1-P3 der gekerbten Mikrozugproben mit zunehmender 
Dehnung stetig an (Abbildung 64b). Der -Wertverlauf der Punkte P1 und P3 ist ähnlich, weil 
diese deckungsgleich auf der Belastungsachse liegen. An den Punkten P1-P3 herrscht lediglich 
bis zu einer Gesamtdehnung von %ÁY/ = 5 % der gleiche Spannungszustand. 
Im Vergleich zu den gekerbten Mikrozugproben liefern die Mikrozugproben für den ein-
achsigen Zug wesentlich konstantere H- und -Werte bis zu %ÁY/ = 30 % (siehe Abbildung 65). 
Hier ist H = 0,32–0,35 und  = -1, was eindeutig den Spannungszustand des einachsigen Zugs 
abbildet (vgl. Tabelle 3, S. 33). Dieser kann ohne die Einkerbung im Messbereich wesentlich 
länger aufrechterhalten werden. Bis zu %ÁY/ = 30 % unterscheidet sich der Spannungszustand 












































(b)  = 100 °C  = 200 °C 
  6.3    IN SITU DEFORMATIONS- UND SCHÄDIGUNGSMECHANISMEN 
 115 
Mikrozugproben für den einachsigen Zug keinen Einfluss auf den Verlauf des Spannungszu-
stands. Ab %ÁY/ = 30 % tritt die Einschnürung ein und die Verläufe von H und  weisen dasselbe 
Verhalten wie die gekerbten Mikrozugproben auf. Sie erreichen jedoch nicht die gleichen Ab-
solutwerte. 
   
Abbildung 65: Ergebnis der Punktverfolgung P1-P3 für die Mikrozugprobenkörper des einach-
sigen Zugs; der Verlauf des Triaxialitätsfaktors H (a) und des Lodeparameters  
(b) ist jeweils in Abhängigkeit der Gesamtprobendehnung dargestellt 
Theoretisch gilt für den reinen Scherspannungszustand H = 0 und  = 0 [149]. Aus den darge-
stellten Verläufen in Abbildung 66 ist erkenntlich, dass die Scherzugprobenkörper der vorlie-
genden Arbeit diesen Spannungszustand nur annähernd abbilden können. Mit H = 0,1 ist der 
reale Spannungszustand gleich der Scherzugprobenkörper nach TENG et al. [253]. Der Ver-
satz J ist der Traversenweg, der im Messbereich die Scheranteil definiert (siehe Abbildung 67). 
Bis zu einem J = 0,5 mm ist der Spannungszustand der Scherung konstant. Wie die Autoren 
QING et al. [254] schildern, sind Scherzugproben von einer inhomogenen Verteilung des Span-
nungszustands betroffen. Dies spiegelt sich in den vorliegenden -Werten wider. Die Tempe-
ratur hat im Gültigkeitsbereich des Fließkurvenansatzes keinen Einfluss auf den Spannungs-
zustand. 
Mit zunehmendem Versatz der Scherzone nähert sich der Spannungszustand dem Span-
nungszustand des biaxialen Zugs an. Dies wird durch die Rotation der Scherzone ausgelöst, 
wodurch der belastete Querschnitt senkrecht zur Beanspruchungsrichtung größer wird und 
Scherspannungen zunehmend durch Zugspannungen ersetzt werden (vgl. Abbildung 67). Wie 
in [146] dargelegt, kann diesem Effekt durch eine größere Probenabmessung und einer ausge-
dünnten Scherzone entgegengewirkt werden. In der vorliegenden Arbeit ist der UWS mit 
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Abbildung 66: Ergebnis der Punktverfolgung P1-P3 für die Scherzugprobenkörper; der Verlauf 
des Triaxialitätsfaktors H (a) und des Lodeparameters  (b) ist jeweils in Abhän-
gigkeit des relativen Versatzes J dargestellt 
 
 
Abbildung 67: Ergebnisdarstellung der FEM-Simulation des Scherzugprobenkörpers für einen 
Versatz von 0,1 mm und 1 mm; Betrachtet werden jeweils der lokale Triaxiali-
tätsfaktor (a) sowie der Umformgrad (b) 
6.3.2 Mikromechanische Mechanismen 
Durch die rasterelektronenmikroskopische Beobachtung von polierten Mikrozugproben wäh-
rend der Umformung, ist die Aktivität verschiedener Umformmechanismen qualitativ analy-
siert worden. Es sei anzumerken, dass die identifizierten mikromechanischen Mechanismen 
an der Probenoberfläche nicht denselben mechanischen Bedingungen unterliegen, wie solche 
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Grenzfläche dar. Im unbelasteten Zustand hat die Probenoberfläche ein dunkelgraues Erschei-
nungsbild mit gleichmäßig verteilten Teilchen der zweiten Phase. Korngrenzen sind in diesem 
Zustand nicht erkennbar. Die Teilchen zweiter Phase haben eine Größe zwischen 0,5 µm bis 
5 µm und sind gut durch ihren helleren Kontrast zu erkennen (vgl. Kapitel 4, S. 55). 
Weil sich die beobachteten Mechanismen für die gekerbten Mikrozugproben und Mikro-
zugproben des einachsigen Zugs nicht unterschieden haben, gelten die Ergebnisse im Folgen-
den für beide Spannungszustände. Wie in Abbildung 68 für eine Zugprobe bei 150 °C darge-
stellt, können die Mikrostrukturverzerrung, die Kornneuorientierung durch GBS und die 
Gleitlinien durch Versetzungsgleiten eindeutig identifiziert werden, sobald die Umformung 
eintritt. Durch die Verfolgung einzelner Partikel (rote Kreise in Abbildung 68) konnte die Ent-
wicklung bestimmter Korngruppen in Abhängigkeit des auferlegten Umformgrads beobachtet 
werden. Anhand des Kraftabfalls in den ermittelten Kraft-Weg-Daten wurden die in situ Ein-
zelaufnahmen dem Gesamtumformgrad der Probe zugeordnet (Abbildung 31, S. 70). 
 
Abbildung 68: Oberfläche einer bei 150 °C belasteten Zugprobe (Beanspruchungsrichtung durch 
blaue Pfeile gekennzeichnet, verfolgtes Partikel rot eingekreist); die Gesamtum-
formgrade der Probe entsprechen 0,25 (a), 0,35 (b) und 0,45 (c) 
Durch GBS werden die Korngrenzen sichtbar. Die Verschiebung der Korngrenzen führt zu 
leichten Höhenunterschieden, welche als Topographiekontrast im REM detektiert wurden 
[51]. Wie in Abbildung 68b gezeigt, tritt die Mikrostrukturverzerrung in Form einer Streckung 
entlang der Belastungsrichtung auf. Zugleich werden Gleitlinien überwiegend in einem Win-
kel von 45º und 135° zur Belastungsrichtung sichtbar. Insbesondere bei RT und 150 °C konnten 
diese Beobachtungen für mehrere Körner so deutlich gemacht werden. Im Vergleich zu höhe-
ren Temperaturen ist hier der Mechanismus des Versetzungsgleitens deutlich aktiver als GBS 
(vgl. Abbildung 71). In einer ähnlichen Studie von DABIAO et al. [255] mit Magnesium AZ31 
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bei RT wurde besonderes Augenmerk auf inhomogene Umformgradverteilungen gelegt, wel-
che die Verzerrung von einzelnen Körnern verursachen. Das kommt den Beobachtungen der 
vorliegenden Arbeit sehr nahe, da die hochaufgelöste DIC Analyse offenbarte, dass nicht alle 
Körner an der Oberfläche deformiert werden. Beim Vergleich der aktiven und inaktiven Kör-
ner zur Ausgangstextur, wie in Abbildung 69, wurde festgestellt, dass basal-orientierte Körner 
zumeist nicht an der Umformung beteiligt sind. Weil diese Kristallite ungünstig zur Beanspru-
chungsachse (WR) orientiert sind, dominiert hier das GBS. Auch wenn die in situ Zugversuche 
bspw. bei 350 °C bis zu einer Stunde gebraucht haben, gab es keine Anzeichen von Kornwachs-
tum. 
 
Abbildung 69: Vergleich der Kornorientierungen einer analysierten Korngruppe vor der in situ 
Zugprüfung (a) und mit der lokalen Umformgradverteilung mittels DIC während 
der in situ Zugprüfung (b); die EBSD Messung ist im Vergleich zur DIC Messung 
(0,33 Gesamtumformgrad bei 350 °C) nicht durch die Umformung verzerrt 
Aus dem Schrifttum ist bekannt, dass die Umformmechanismen in einem Korn nicht nur von 
der zugehörigen Orientierung, sondern auch von der Orientierung der benachbarten Körner 
abhängig ist [40, 256]. Zudem sind inaktive Körner von Bereichen großer Umformung umge-
ben, wodurch Spannungen hinreichend abgebaut werden können und lokale Schädigung ver-
mieden wird. In [256–258] wird für Mg-Legierungen anhand von REM-Untersuchungen auf-
gezeigt, dass bei der Dehnungsmessung an freien Oberflächen große Scherbänder über 
mehrere Körner hinweg auftreten. SANDLÖBES et al. [259] zeigen, dass diese Scherbänder in 
Mg schon bei geringen Umformgraden aktiviert werden und stark inhomogene Umformgrad-
verteilungen verursachen. In Untersuchen von WANG et al. [258] führten waren Ansammlun-
gen von Körnern mit ähnlicher Basalorientierung Hauptauslöser von Dehnungslokalisierun-
gen. Ferner ist die oberflächennahe Mikrostruktur von einer bimodalen Korngrößenverteilung 
betroffen, was die homogene Umformgradverteilung zusätzlich erschwert. 
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Erwartungsgemäß weist das Erscheinungsbild deformierter Scherzugproben andere charakte-
ristische Merkmale als das der einfachen Zugbeanspruchung auf (Abbildung 70). Gleichmäßig 
verteilte Gleitlinien bilden sich parallel zur Scherzugrichtung aus. Zugleich werden die einzel-
nen Körner in einem Winkel von 45° zur Scherzugrichtung verzerrt. Dass der Spannungszu-
stand der Scherung lediglich zu Beginn der Belastung konstant ist (siehe Kapitel 6.3.1, S. 113), 
zeigte sich auch in den in situ Untersuchungen. In Abbildung 70c ist bereits erkennbar, dass 
sich die Gleitlinien bei hohem relativem Versatz der Scherzonen sukzessive von der Beanspru-
chungsachse weg neigen. Auch die verzerrten Körner rotieren weiter (45°–30°–20°), bis sie 
parallel zur Beanspruchungsachse vorliegen. Besonders bei hohen Verformungen bei 250 °C 
und 350 °C endet die Rotation der Körner parallel zur Belastungsrichtung, ähnlich des Erschei-
nungsbilds in Abbildung 68c. 
 
Abbildung 70: Oberfläche einer bei 150 °C belasteten Scherzugprobe (Scherzugrichtung durch 
blaue Pfeile gekennzeichnet, verfolgtes Partikel rot eingekreist); der relative Ver-
satz der Scherzone beträgt 0,5 (a), 0,8 (b) und 1 (c) 
Verformungszwillinge sind in den vorliegenden Untersuchungen nicht identifiziert worden. 
Die Ergebnisse von XI et al. [260] und WANG et al. [258] zeigen auf, dass linsenförmige Kon-
trastunterschiede, ähnlich denen in lichtmikroskopischen Aufnahmen, ein Zeichen dafür sein 
können. Wie in [258, 260], ist die eindeutige Identifizierung von Zwillingssystemen mit in situ 
EBSD Messungen möglich. Zudem liegt die Belastungsrichtung stets senkrecht zu den Ele-
mentarzellen der scharfen Basaltextur. Die Schmidtfaktoren der prismatischen und pyramida-
len Gleitsysteme sind aufgrund ihrer günstigen Orientierung dann sehr hoch, was die Bildung 
von Zwillingen unwahrscheinlich macht. Gerade bei erhöhten Temperaturen, was den Groß-
teil dieser Untersuchung ausmacht, ist die Aktivität der kristallografischen Gleitung der Zwil-
lingsbildung überlegen. Dass sich die Orientierung von Gleitlinien innerhalb eines Korns auf 
einmal ändert, konnte auch vereinzelt festgestellt werden. WANG et al. [261] belegen, dass 
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solche Erscheinungen auf die Aktivität mehrerer Gleitsysteme in einem Korn zurückzuführen 
sind. 
Die Erscheinungen von GBS und Gleitlinien zeigten eine eindeutige Abhängigkeit von der 
Temperatur (siehe Abbildung 71). GBS beginnt als erster Umformmechanismus, welcher die 
Oberflächentopografie erkennbar verändert. GBS trägt nachweislich bereits bei RT zum Ge-
samtumformgrad bei und nimmt linear mit steigender Temperatur zu [48–50]. Die Tempera-
turabhängigkeit ist in Abbildung 71a–d zu sehen, wo steigende Temperaturen die Aktivität 
und damit den Beitrag von GBS zur Umformung im Gegensatz zum Versetzungsgleiten erhö-
hen. Infolgedessen verringert die ansteigende Temperatur auch das Auftreten von Gleitlinien 
(Abbildung 71e–h). 
 
Abbildung 71: einachsige Zugproben bei 0 = 0,1 (Zugrichtung horizontal): Zunahme der GBS-
Aktivität von RT (a), 150 °C (b), 250 °C (c) bis 350 °C (d); bei 0 = 0,26: geringere 
Erscheinung von Gleitlinien von RT (e), 150 °C (f), 250 °C (g) bis 350 °C (h) 
Zu ähnlichen Ergebnissen kommen KOIKE et al. [51], die aufzeigen, dass scharfe Absätze in 
der Oberflächentopografie einer umgeformten Probe bei 250 °C genau mit der Korngröße kor-
reliert. Bei RT hingegen werden die Körner selbst so stark verzerrt (Scherung durch Verset-
zungsgleiten), weswegen die Oberflächentopografie rau und wellig ist. Die Autoren CHINO 
et al. [187] zeigen mithilfe von REM Aufnahmen geprüfter Zugproben, dass die Teilnahme des 
GBS durch feinkörniges Gefüge an der Gesamtumformung zu besonders hoher Duktilität und 
Streckziehfähigkeit führt. Allgemein kann davon ausgegangen werden, dass GBS an der freien 
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Oberfläche aktiver ist als im Probenvolumen, da diese Körner mehr Bewegungsfreiheiten ha-
ben. Möglicherweise wirken zudem DRV und DRX gegen den Aufstau von Versetzungen und 
verhindern, dass mit zunehmender Temperatur Gleitlinien an die Oberfläche gelangen. 
Schließlich konnte ein Phänomen beobachtet werden, welches erst bei hohen Umformgra-
den bei 350 °C aufgetreten ist. Der direkte Vergleich in Abbildung 72 zeigt, wie deutlich sich 
das Erscheinungsbild für 250 °C und 350 °C bei einem Gesamtumformgrad von 0 = 0,5 unter-
scheidet. Während lang gestreckte Körner und eine stark aufgeraute Topografie die Oberflä-
chen der 250 °C Proben charakterisiert, weisen die Oberflächen der 350 °C Proben vergleichs-
weise gleichachsige Körner auf. Die geringe sichtbare Verzerrung der Körner bei 350 °C legt 
nahe, dass sie während der Belastung durch außerordentliche Neubildungsprozesse, beispiels-
weise DRV und DRX, betroffen sind.  
 
Abbildung 72: beispielhafte Darlegung wie sich die Oberflächen einachsiger Zugproben bei 
250 °C (a) im Vergleich zu 350 °C (b, c) unterschieden haben; DRX führt zur 
sichtbaren Kornneubildung an der freien Oberfläche 
In den Zwischenräumen dieser Körner treten zunehmend zahlreiche kleinere Körner auf, die 
die Oberfläche offenporig und zerrüttet wirken lassen. Wie in Abbildung 72c zu sehen ist, 
haben diese kleineren Körner eckige und keine glatten Kanten. Die Begründung kann in den 
besonderen Bedingungen an der freien Oberfläche liegen, wo der Zusammenhalt der einzelnen 
Körner ohne hydrostatische Drücke (wie sie im Probenkörper vorliegen) nicht gegeben ist. Aus 
demselben Grund ist die DRX nicht an der freien Probenoberfläche bei 250 °C zu sehen, weil 
an durch sie kein Antrieb durch eine hohe Versetzungsdichte gewährleistet werden kann. 
Diese speziellen Oberflächenbeobachtungen sind zum Zeitpunkt der vorliegenden Arbeit ein-
malig. Ein eindeutiger Bezug zum Mechanismus der DRX anhand ergänzender Literatur ist 
daher nicht möglich gewesen. 
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Zusammenfassend sei gesagt, dass noch tiefergehende Untersuchungen notwendig sind, um 
die hier in Erscheinung getretenen Mechanismen eindeutig zuzuordnen und den Unterschied 
zum Verhalten innerhalb des Volumens quantitativ herauszustellen. Bspw. könnte die Analyse 
der lokalen Missorientierung in einer EBSD-Messung von Quer- und Längsschliffen einer ge-
prüften Probe Aufschluss darüber geben, wie sich die DRX in der Nähe der freien Oberfläche 
auf die Gefügestruktur auswirkt. 
6.3.3 Texturentwicklung 
Bei der Umformung von Mg stellt die Textur einen dynamischen Zustand dar, der sich stets in 
Abhängigkeit der äußeren Belastung und den diffusionsgesteuerten mikromechanischen Pro-
zessen verändert. Bspw. die in Kapitel 6.2.1 (S. 105) dargelegte Entwicklung des t-Wertes ist 
ein direktes Resultat der Texturentwicklung während der Flachzugversuche. Im Folgenden 
wird dies anhand der Texturevolution zweier Zustände für den UWS erörtert. Wie in Abbil-
dung 73a dargestellt, zeichnet sich die aus der EBSD Analyse der Mikrozugprobenoberfläche 
berechnete Polfigur des Ausgangszustands durch eine Basaltextur aus. Im Vergleich dazu zei-
gen die Messungen an bereits geprüften Mikrozugproben bei RT und 250 °C zwei wesentliche 
Unterschiede. Zum einen wird die Häufung von Basalebenennormalen entlang der Belastungs-
richtung gestreckt und zum anderen entstehen sechs neue Maxima der prismatischen sowie 
pyramidalen Gleitebenennormalen im 90°- und 45°-Winkel zur Belastungsrichtung (Abbildung 
73b/c). 
Die entstandene Textur bezeichnet man als Verformungstextur. Dafür sind die gerissenen 
Mikrozugproben bis zur Blechebenenmitte heruntergeschliffen und präpariert worden. Quali-
tativ fällt auf, dass sich die Verformungstextur bei RT kaum von der bei 250 °C unterscheidet. 
Das ist ein entscheidendes Merkmal, denn es deutet darauf, dass die aktiven Umformmecha-
nismen unabhängig von der Temperatur gleich gewesen sein müssen. Aus dem Schrifttum ist 
bekannt für Mg, dass sich die Verformungstextur nach den aktiven Gleitsystemen ausbildet 
[72, 79]. Dies steht jedoch im direkten Widerspruch zu der vielmals im Schrifttum konträr 
diskutierten These, dass sich die Umformmechanismen von Mg bei RT (ausschließlich Ba-
salgleitung und Zwillingsbildung) stark von denen bei Temperaturen > 200 °C (Aktivierung 
zusätzlicher Gleitsysteme) unterscheiden. Da sich die Orientierungsmaxima in den Polfiguren 
Abbildung 73b/c genau in Richtung der Normalen von prismatischen und pyramidalen Gleit-
systemen ausbilden, liegt die Vermutung nahe, dass diese hauptsächlich an der vorliegenden 
Umformung beteiligt gewesen sein müssen. Die Aktivierung von prismatischen Gleitsystemen 
kann auch darauf zurückzuführen sein, dass das kleinere /-Verhältnis des UWS als der ide-
ale Wert einer dichtesten Kugelpackung dazu führte, dass der Umformmechanismus der Pris-
mengleitung vorrangig aktiviert wird, weil diese Prismenebene dichtest gepackt ist [17]. Mit-
tels eines VPSC-Modells belegen CHOI et al. [85], dass sowohl prismatisches als auch 
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pyramidales Versetzungsgleiten bei RT Zugbeanspruchung in WR deutlich aktiver ist, als die 
Basalgleitung und Zugzwillingsbildung (vgl. Abbildung 11, S. 21). 
 
Abbildung 73: Texturanalyse in der Blechebenenmitte im Ausgangszustand (a) und nach der 
einachsigen Zugprüfung von Mikrozugproben bei RT und 30 % Gesamtdeh-
nung (b) sowie 250 °C und 70 % Gesamtdehnung (c) 
Mithilfe der Texturmodellierung, verfügbar in MTEX, ist die Evolution der Textur und die 
Aktivierung der Gleitsysteme auf numerischer Basis nachvollzogen worden. Das Taylor-Mo-
dell ist in der vorliegenden Arbeit angewendet worden, weil es für simulative Trends der Tex-
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turentwicklung sehr gut geeignet ist. Es berücksichtigt eine hohe Anzahl an Körnern und er-
möglicht dadurch statistisch abgesicherte Ergebnisse [96]. Die vorgegeben Dehnungstensoren 
(siehe Gl. 1, S. 22) für RT und 250 °C sind entsprechend: 
 
 ©´ =  ∙ =1 0 00 −A 00 0 −B1 − ACD = 0,3 ∙ =
1−0,6−0,4D Gl. 64 
 	¤i °
 = 0,7 ∙ = 1−0,5−0,5D Gl. 65 
 
definiert worden. Aufgrund der Volumenkonstanz ist die Summe der Dehnungstensoren gleich 
Null. Bei RT wird eine maximale Gesamtdehnung von 30 % in Kombination mit einem or-
thotropen Umformverhalten in der ®å-Blechebene angenommen. Eine Gesamtdehnung bis 
70 % und isotropes Umformverhalten gelten bei 250 °C. Für die Modellierung sind die in Ta-
belle 11 aufgeführten Gleitsysteme mit entsprechender CRSS berücksichtigt worden. 
 
Tabelle 11: angenommene CRSS der Gleitsysteme in der Texturmodellierung aus der Lite-








RT 1 MPa 66 MPa 80 MPa 100 MPa 
250 °C 1 MPa 15 MPa 10 MPa 100 MPa 
 
Entsprechend des UWS ist eine Fasertextur mit einer senkrechten Häufung der Basalebenen-
normalen und gleichmäßig um die -Achse rotierten Elementarzellen als Ausgangstextur für 
die Texturmodellierung gewählt worden. In Abbildung 74 ist zu sehen, dass das Ergebnis so-
wohl bei RT als auch 250 °C qualitativ sehr gut mit dem Experiment in Abbildung 73 überein-
stimmt. Die Modellierung geht jedoch davon aus, dass der Spannungs- und Dehnungszustand 
konstant ist. Weiterhin wurden weder DRV noch DRX in dem Modell berücksichtig. Weil 
diese Mechanismen besonders bei 250 °C zum Tragen kommen, ist das eine mögliche Begrün-
dung für die Diskrepanz zwischen Experiment und Texturmodellierung. 
Werden {10-12}-Zugzwillinge in der Modellierung berücksichtigt und das Versetzungsglei-
ten allein auf Basalgleitung reduziert, entwickelt sich die Textur völlig anders im Gegensatz 
zur realen Messung (siehe Abbildung 75). Dies ist ein bestätigendes Argument für die These, 
dass die pyramidalen und prismatischen Gleitsysteme hauptverantwortlich für die Texturevo-
lution sowohl bei RT als auch 250 °C sind. 
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Abbildung 74: mithilfe des Taylor-Modells wurde über Dehnungstensoren analog der Versuchs-
bedingungen bei RT (a) und 250 °C (b) Verformungstexturen modelliert 
In Bezug auf die Entwicklung des t-Wertes sind hier Parallelen gegeben, weil sich dieser 
ebenso unabhängig von der Temperatur in ähnlicher Weise bei RT als auch 250 °C entwickelt. 
Die dargelegte Texturentwicklung ist das Resultat bestimmter Rotationen, um die auferlegte 
Umformung homogen akkommodieren zu können. 
 
Abbildung 75: Ergebnisse der Texturmodellierung, wenn lediglich Basalgleitung und {10-12}-
Zugzwillinge bei RT aktiviert sind; die Abweichungen zum Experiment sind hier 
sehr groß 
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Die Analyse der EBSD Daten mittels MTEX erlaubt zudem die Betrachtung des Schmidtfaktors 
für jedes Korn bei vorgegebenem Spannungstensor. Der Schmidtfaktor  (siehe Kapitel 2.2.1, 
S. 5) stellt eine wichtige Größe dar, wenn es um die Aktivität verschiedener Gleitsysteme geht. 
Es muss bedacht werden, dass das Produkt aus  und CRSS den kritischen Wert liefert, ob ein 
Gleitsystem aktiviert wird oder nicht. In Abbildung 76a sind die Daten einer EBSD Messung 
an der Blechoberfläche dargestellt, mit einer Farbgebung, die den jeweiligen maximal mögli-
chen Schmidfaktor eines Korns veranschaulicht. Für den Fall einer einachsigen Zugbeanspru-
chung in WR wurden alle hdp-Gleitsysteme berücksichtigt. Im Ergebnis liegt eine ungleich-
mäßige Verteilung von 0,2 <  < 0,5 pro Korn vor. In diesem Beispiel beträgt der mittlere 
Schmidtfaktor  = 0,41. Bei der Übertragung dieser Werte in Abbildung 76b und deren Mul-
tiplikation mit der jeweiligen CRSS wird erkennbar, warum es auch bei RT zur Aktivierung 
nicht-basaler Gleitsysteme kommt. Größtenteils werden pyramidale Gleitsysteme bei einer 
theoretischen Zugbelastung entlang der WR aktiviert, was auch zu den Ergebnissen von CHOI 
et al. [85] passt. 
 
Abbildung 76: Darstellung der maximal möglichen Schmidtfaktoren von Körnern einer EBSD 
Messung des UWS, wenn alle Gleitsysteme bei einachsiger Zugbelastung be-
trachtet sind (a); Darstellung des theoretisch aktivierten Gleitsystems, wenn der 
Schmidtfaktor mit der CRSS bei einachsiger Zugbelastung und RT multipliziert 
ist (b); Polfiguren zur Darstellung des Schmidtfaktors der jeweiligen Gleitsys-
teme bei beliebiger Belastungsrichtung, wenn die Basalebenen der hexagonalen 
Elementarzelle parallel zur Betrachtungsrichtung der Polfiguren steht (c) 
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Anhand der Polfiguren in Abbildung 76c können verschiedene solcher Szenarien nachvollzo-
gen werden. Hier sind die Absolutwerte der Schmidfaktoren von verschiedenen Gleitsystemen 
in Abhängigkeit beliebiger Belastungsrichtungen dargestellt. In der vorliegenden Darstellung 
steht die -Achse der hdp-Elementarzelle senkrecht zur Abbildungsebene. Beispielsweise lie-
fert  der Basalgleitung sechs Maxima, sofern die Belastungsrichtung im 45°-Winkel zur Ele-
mentarzelle liegt. Bei einer Belastung parallel oder senkrecht zur Elementarzelle wird  = 0. 
Anders ist es bei den prismatischen Gleitsystemen, wo  bis zu 12 Maxima bei senkrechter 
Belastungsrichtung liefert. 
Die Schlussfolgerung dieses Kapitels ist, dass sich die Aktivität der Umformmechanismen 
als auch die Texturentwicklung bei niedrigen und hohen Temperaturen nur unwesentlich von-
einander unterscheiden, sofern der Dehnungszustand gleich ist. Das steht in guter Überein-
stimmung zur experimentellen t-Wertbestimmung, denn das anisotrope Umformverhalten des 
UWS ist bei Flachzugversuchen von RT bis 350 °C sehr ähnlich. Die Begründung liegt darin, 
dass die in dieser Untersuchung erarbeiteten Hinweise darauf deuten, dass nicht-basale Gleit-
systeme auch bei RT aktiv sind. 
6.3.4 Bruchflächenanalyse 
Kernbestandteil der vorliegenden Arbeit ist es zu untersuchen, wie sich das Umformverhalten 
und damit das Schädigungsverhalten in Abhängigkeit der mikromechanischen Mechanismen 
verändert. Diese können experimentell über verschiedene Belastungszustände und Prüfbedin-
gungen beeinflusst werden [100]. Die Betrachtung von Bruchflächen stellt eine ex situ Analy-
semethode dar, welche im Folgenden zur Interpretation der mikromechanischen Mechanismen 
zum Zeitpunkt des Versagens genutzt wird. 
Sobald Zugproben bis in den Bereich der Einschnürung belastet werden, ändert sich der 
Spannungszustand zu einem biaxialen Spannungszustand, ähnlich einer gekerbten Zugprobe. 
Gekerbte Zugproben zeichnen sich dadurch aus, dass sie die duktilen Schädigungsmechanis-
men der Porenbildung und des –wachstums besonders beschleunigen. Bekanntermaßen zeich-
nen sich duktile Schädigungsvorgänge durch die sog. Waben- oder Grübchenstruktur an den 
Bruchflächen aus [116]. Die zugehörigen Bruchflächen in Abbildung 77 zeigen auf, wie sich 
die Prüftemperatur dabei auf das Erscheinungsbild auswirkt. 
Bei RT sind die Anzeichen eines duktilen Bruchs kaum zu erkennen, weil große Teile der 
Bruchfläche das Erscheinungsbild eines Spaltbruchs haben. Beim Spaltbruch von Mg verliert 
der Werkstoff seinen Zusammenhalt vorwiegend an Korn- und Zwillingsgrenzen, was zum 
Teil flache und scharfkantige Merkmale in der Bruchfläche bildet [107]. Dass Mg auch bei RT 
Spannungen durch plastische Deformation abbauen kann, ist bekannt und vereinzelt an den 
flachen Wabenstrukturen festzumachen [100, 262]. RAY und WILKINSON [106] beschreiben 
den Versagensvorgang von AZ31 Zugproben bei RT mit der Bildung von Mikrohohlräumen, 
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welche zur schnellen Ausbreitung eines makroskopischen Risses führen. Das spröde Bruch-
verhalten bei RT ist auf das hohe Delta der CRSS verfügbarer Gleitsysteme und die niedrige 
Stapelfehlerenergie des Mg zurückzuführen. 
 
Abbildung 77: REM Aufnahmen der Bruchflächen nach der Prüfung der einachsigen Mikrozug-
proben bei RT (a), 150 °C (b), 250 °C (c) und 350 °C (d); die markierten Bereiche 
deuten auf den Zusammenschluss mehrerer herangewachsener Poren 
Zugversuche bei 150 °C, 250 °C und 350 °C hingegen zeigen eindeutig, dass Poren und deren 
Zusammenschluss dazu geführt haben, dass die Proben duktil versagten (Abbildung 77b-d). 
Dies passt zu den Ergebnissen von RODRIGUEZ et al. [102], wo die spröden Bruchcharakteris-
tika einer AZ31 Legierung bei RT und 100 °C einen Übergang zu duktilem Bruchverhalten bei 
Temperaturen ab 200 °C zeigen. In ihren Untersuchungen nehmen die Dichte und Tiefe der 
Waben- bzw. Grübchenstruktur an den Bruchflächen mit steigender Temperatur zu. In der 
vorliegenden Arbeit sind die Partikel zweiter Phase, welche als Keimstellen für die Porenbil-
dung gelten, in einigen der Poren zurückgeblieben. Waben ohne sichtbare Partikel sind ent-
weder an Korntriplepunkten oder Zwillingsgrenzen entstanden, oder das Partikel ist durch den 
Bruch bereits herausgefallen. LHUISSIER et al. [118] beziffern den Anteil der Poren, welche im 
direkten Kontakt zu Partikeln stehen, mit ca. 30 %. Bei 350 °C hat die Matrix die geringste 
Festigkeit, welche in der Folge die größten und tiefsten Wabenstrukturen in der Bruchfläche 
verursachte (Abbildung 77d). Bei 150 °C, 250 °C als auch bei 350 °C sind eindeutige Strukturen, 
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welche auf die Koaleszenz mehrerer Poren deuten, zu erkennen. Sie sind daran auszumachen, 
dass große und tiefe Wabenstrukturen mehrere kleinere Waben enthalten. 
Anhand der Bruchflächen von Scherzugproben ist zu erkennen, dass sich der Einfluss des 
Spannungszustands genauso deutlich wie die Temperatur im Erscheinungsbild der Bruchflä-
chen abzeichnet. Im Gegensatz zum Zugversuch, ist an der Bruchfläche einer Scherzugprobe 
bei RT kein Anzeichen duktiler Schädigungsmechanismen zu erkennen (Abbildung 78a). Zu-
dem ist die Scherzugrichtung anhand der mehrheitlich horizontal angeordneten Abbruchkan-
ten und Riefen deutlich zu erkennen.  
 
Abbildung 78: Bruchflächen von Scherzugproben nach der Prüfung bei RT (a) und 250 °C (b) 
Die Untersuchung des Spannungszustands der Scherzugproben in Kapitel 6.3.1 (S. 113) zeigt 
auf, dass bis zum Bruch bei RT davon auszugehen ist, dass reine Scherung vorliegt. Anders ist 
das bei 250 °C, wo der große Bruchumformgrad zur starken Verzerrung der Scherzugproben 
und einem biaxialen Spannungszustand führt. Daher kommt es bei 250 °C zu einem schwachen 
Erscheinen einer Wabenstruktur an der Bruchfläche (Abbildung 78b). Da zum Teil auch flache 
Abbruchkanten zu erkennen sind, handelt es sich hier um einen Mischbruch [14]. 
6.4 Schädigungsmodellierung 
Das GTN-Modell nach GURSON, TVERGAARD und NEEDLEMAN [207] basiert auf dem Ansatz 
nach GURSON [199], der das Schrumpfen der Fließfläche durch die Bildung von Poren im Ma-
terial ausdrückt. Ohne Porosität reduziert sich das GTN-Modell auf das VON MISES’sche Fließ-
potential. Im Fall der vorliegenden Arbeit ist die Vergleichsspannung des GTN-Modells durch 
die Parameter des HILL’48 Ansatzes erweitert worden, um das anisotrope Verfestigungsver-
halten der Matrix zu berücksichtigen (Anhang PS-40). 
6.4.1 Experimentelle Parametrisierung 
Da die Poren sich während der Umformung unter mehrachsigen Spannungszuständen bilden, 
sind für eine vollständig experimentelle Parametrisierung jeweils gekerbte Mikrozugproben 
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sowie einachsige Mikrozugproben bei RT, 150 °C, 250 °C und 350 °C bis zum Bruch umgeformt 
worden. Der mithilfe von Querschnittsaufnahmen senkrecht zur Bruchfläche ermittelte lokale 
PVA ist mit der Dehnungsverteilung korreliert worden (siehe Kapitel 5.2.4, S. 70). Scherzug-
probenkörper sind nicht Teil dieser Betrachtung, weil der Spannungszustand mit steigender 
Temperatur und hohen Dehnungen von der reinen Scherung abweicht. Zudem kann das GTN-
Modell die Schädigungsentwicklung unter Scherbeanspruchung nicht abbilden [221]. Die Ma-
terialparameter des GTN-Modells erfüllen die Maßgabe, die Zunahme des PVA aufgrund der 
Porenbildung und des Porenwachstums als Funktion der Dehnrate zu proportionieren (siehe 
Gl. 31 bis Gl. 36, S. 48). 
Initialporendichte 
Die Initialporendichte wurde an einer unbelasteten Probe mit ¦i = 0,0004 ± 0,0001 bestimmt. 
Es ist anzunehmen, dass die Poren in ¦i aus dem TRC Herstellungsprozess stammen. Hierbei 
handelt es sich um einen sehr geringen Anteil bereits vorhandener Mikrohohlräume durch die 
Ausscheidung von Wasserstoff bei der Erstarrung [263]. Diese wurden im nachfolgenden 
Warmwalzprozess nicht vollständig eliminiert. Basierend auf einer numerischen Evaluierung, 
d. h. ohne experimentelle Untersuchungen, setzten WANG et al. [213] und ZHAO et al. [214] 
für AZ31 eine doppelt so hohe Initialporendichte von 0,001 ein. ¦i stellt jedoch eine stark vom 
Herstellungsprozess, z. B. Guss oder über Umformverfahren, abhängige Eigenschaft dar und 
sollte für jeden UWS separat bestimmt werden. 
Porenbildung 
Das GTN-Modell berücksichtigt die Dynamik neu gebildeter Poren als Funktion poren-indu-
zierender Partikel. In der vorliegenden Arbeit entspricht das dem Flächenanteil der Partikel 
zweiter Phase ¦². Die Annahme, dass die Gesamtheit dieser Partikel Poren auslösen könnte, 
entspricht der Definition in der Primärliteratur [207, 264]. ¦² = 0,011 ± 0,003 wurde abzüglich 
der Initialporendichte im unbelasteten Querschnitt einer Probe bestimmt. Analog zur Initial-
porendichte ist dieser Wert stark von der Mikrostruktur (Ausscheidung, Phasen, Einschlüsse, 
etc.) abhängig und sollte nicht leichthin aus der Literatur entnommen werden. Die mittlere 
Dehnung für die Porenbildung %² bedeutet, dass die Hälfte aller Poren, die durch Partikel zwei-
ter Phase ausgelöst werden können, bei %  ̅÷ = %² gebildet worden sind. Die Porenbildungsrate ¦,° unterliegt einer GAUß’schen Normalverteilung mit der Standardabweichung ². In der vor-
liegenden Arbeit sind %² und ² numerisch evaluiert worden (siehe Kapitel 6.4.2, S. 134), da 
sie nur indirekt aus den experimentellen Daten gewonnen werden können. 
Porenkoaleszenz und Versagen 
Der PVA beim Eintreten der Porenkoaleszenz ¦¶ wurde über den Mittelwert mehrere Linien-
schnitte im Probenquerschnitt parallel zur Belastungsrichtung bestimmt. Jeder Linienschnitt 
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gibt den Verlauf von ¦B®C in Abhängigkeit des Ortes ® an. Sobald Porenkoaleszenz eintritt, 
ändert sich der Anstieg des Verlaufs und ¦¶ ist direkt ablesbar (vgl. Abbildung 34, S. 73). Der 
PVA zum Zeitpunkt des Versagens ¦ wurde analog determiniert, als Mittelwert der Maxima 
von ¦B®C. Die Orte ® für ¦¶ und ¦ sind von entscheidender Bedeutung für die Kalibrierung des 
GTN-Modells, denn durch sie ist die Korrelation zur lokalen Dehnung möglich. Nachdem die 
Maßstäbe der REM-Aufnahmen und der DIC-Analyse angepasst wurden, konnten %¶ und % 
direkt abgelesen werden. ¦¶ und ¦ sind gleichermaßen temperaturabhängig (Abbildung 79) und folgen einer nahezu 
linearen Beziehung mit ansteigender Temperatur. Bei RT nehmen ¦¶ und ¦ die niedrigsten 
Werte für beide Probentypen an. Bei 350 °C zeigen die Ergebnisse den größten PVA. 
    
Abbildung 79: experimentell ermittelte Parameter des GTN-Modells für duktile Schädigung 
mithilfe gekerbter Mikrozugproben (a) und einachsigen Mikrozugversuchen (b) 
bei RT, 150 °C, 250 °C und 350 °C 
Bei der Bestimmung des PVA fiel qualitativ auf, dass die Poren von RT bis 350 °C immer grö-
ßer wurden. Dieses Merkmal war auch bei der Analyse der Bruchflächen erkennbar (siehe 
Kapitel 6.3.4, S. 127). Zudem wurde festgestellt, dass ¦¶ und ¦ bei den gekerbten Zugproben 
etwa doppelt so hoch ausfielen als beim einachsigen Zug. Die hohe Triaxialität der gekerbten 
Zugproben führt zum schnellen Wachstum der Poren, was die höheren Absolutwerte erklärt 
[262]. Die Autoren RAY und WILKINSON [106] geben ein ¦ bei RT von weniger als 0,005 für 
AZ31 an, was deutlich unterhalb der Werte der vorliegenden Arbeit liegt. Mögliche Ursachen 
dafür sind, dass die Zugproben in [106] einen sehr großen Kerbradius hatten, die eingesetzte 
Computertomografie jedoch nur Poren ab einer Größe von 5 µm detektierte und es sich um 
gestoppte Versuche handelte. D. h., dass die Probe zum Zeitpunkt der Analyse erst kurz vor 
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Rolle der Partikel zweiter Phase 
Die Evolutionsgleichung des PVA im GTN-Modell arbeitet unabhängig vom tatsächlichen Me-
chanismus der Porenbildung. Das Modell kann nicht unterscheiden, ob sich Poren an Partikeln 
oder an Korngrenzentriplepunkten oder an Zwillingsgrenzen gebildet haben. Da die Partikel 
zweiter Phase homogen verteilt und keine Ansammlungen bildeten, ist in dieser Hinsicht nicht 
von frühzeitigen Versagen wie in den Untersuchungen von WANG et al. [265] auszugehen. 
BARNETT [40] beschreibt zudem einen direkten Zusammenhang zwischen der Zwillings- und 
Porenbildung. So lösen Zwillinge die Porenbildung innerhalb eines Korns aus, welche dann 
schnell bis an die Korngrenzen heranwachsen. Dazu gehören vor allem Doppelzwillinge, wel-
che allerdings nach ULACIA et al. [39] wahrscheinlicher bei hohen Umformgeschwindigkeiten 
sind. Die vorliegenden Untersuchungen deuten darauf, dass die Porenbildung nicht nur durch 
Partikel zweiter Phase, sondern auch an Korngrenzen stattgefunden haben muss. Bei der Be-
trachtung einphasiger Metalle zeigen BIELER et al. [266] auf, dass die Porenbildung hauptsäch-
lich durch schädigende Wechselwirkungen von Versetzungen an Korngrenzen ausgelöst wer-
den. Vor diesem Hintergrund könnte die Abbildungsgenauigkeit des Schädigungsmodells 
optimiert werden indem weitere Terme für die jeweiligen Porenbildungsmechanismen hinzu-
gefügt würden, etwa wie in [267]. Dies würde allerdings auch bedeuten, dass die Dynamik der 
jeweiligen Porenbildungsmechanismen quantifiziert werden könnte. 
Im Folgenden wurde zur Klärung des Porenbildungsmechanismus zwischen dem Partikel-
bruch und dem Ablösen von der Matrix unterschieden. Das Matrixmaterial tritt gräulich in 
Erscheinung, Poren sind deutlich dunkler, bis schwarz und Partikel sind weiß. Der Mechanis-
mus der Porenbildung ist stark von den Materialeigenschaften wie Partikelfestigkeit, –größe 
und –form als auch dem Verfestigungsverhalten der Matrix abhängig. Nach BENZERGA und 
LEBLOND [115] geschieht der Vorgang des Ablösens bei einem weichen Matrixmaterial und 
das Zerbrechen der Partikel bei einem festen Matrixmaterial. In der vorliegenden Arbeit wurde 
beobachtet, dass eine Reihe von großen fragmentierten Partikeln der zweiten Phase (> 5 µm) 
in Bereichen mit geringer Dehnung vorliegen (Abbildung 80a). In Bereichen mit großer plas-
tischer Dehnung, vor allem in der Nähe der Bruchfläche, ist die Partikelgröße selten mehr als 
ein Mikrometer (siehe Abbildung 80b). Kugelförmige Poren ohne direkten Kontakt zu einem 
Partikel können schon vorher in der Matrix gewesen sein. Sie sind auf die Initialporendichte 
zurückzuführen. 
Große Partikel werden durch die Umformung zerbrochen und wirken dann als Keimstellen 
für die Porenbildung. Dass beide Mechanismen des Partikelbruchs und des Ablösens von der 
Matrix aktiv sind, konnte durch REM Aufnahmen bestätigt werden. Wie in Abbildung 81a zu 
erkennen ist, hat der Bruch des Partikels (weiß) zur Entstehung der Pore geführt. Ab einer 
Partikelgröße von ca. 1 µm dominiert jedoch der Mechanismus des Ablösens (Abbildung 81b). 
Für den Fall des UWS ist es also von der Partikelgröße abhängig, welcher Mechanismus der 
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Porenbildung dominiert. In den Untersuchungen wurde zudem festgestellt, dass einige Poren 
mehrere Partikel enthalten. Dies ist ein mögliches Zeichen dafür, dass einst einzeln entstan-
dene Poren sich bei großer Dehnung zusammengeschlossen haben. 
 
Abbildung 80: REM-Aufnahmen des Probenquerschnitts einer bei 350 °C geprüften Zugprobe 
in einem Bereich mit ca. 5 % lokaler Dehnungen (a) und näher an der Bruchflä-
che mit ca. 20 % lokaler Dehnung (b) 
Zusätzlich zur Analyse des PVA ist quantifiziert worden, wie viele der Poren nach der Prüfung 
noch in direktem Kontakt zu Poren stehen. In jedem der Querschnitte für die in Abbildung 81c 
dargelegte Statistik wurden durchschnittlich 2000 bis 3000 Poren ausgewertet. LHUISSIER et al. 
[118] stellten fest, dass 30 % der beobachteten Poren in AZ31 Warmzugversuchen in direktem 
Kontakt zu Partikeln standen. In der vorliegenden Arbeit liegt dieser Wert zwischen 10–20 % 
in Abhängigkeit der Temperatur. 
    
Abbildung 81: REM Aufnahmen eines Partikelbruchs (a) und des Ablösens eines Partikels von 
der Matrix (b) die zur Porenbildung führten; Statistik über die analysierten Poren, 
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Es ist davon auszugehen, dass der tatsächliche Anteil der Poren, die während der Umformung 
in direktem Kontakt zu Partikeln standen, höher ist, da sich die Bindung zwischen Partikeln 
und Matrix während des Hohlraumwachstums erheblich verringert. Durch das mechanische 
Schleifen und anschließende Polieren der Querschnitte werden zudem viele Partikel entfernt, 
wodurch diese Statistiken verfälscht wurden. Darüber hinaus können bereits vorhandene Was-
serstoff-Mikrohohlräume, die nicht notwendigerweise Partikel enthalten, nach der Prüfung 
nicht unterschieden werden [263]. Die Hohlräume müssen nicht unbedingt kugelförmig sein, 
da die untersuchte Legierung bei höheren Temperaturen eine hohe GBS-Aktivität aufweist 
und somit komplexe Hohlraumformen entwickelt [268]. Auch NEMCKO et al. [119] zeigen, dass 
das anisotrope Materialverhalten des Magnesiumkristalls zur Ausbildung unregelmäßig ge-
formter Poren führen kann. 
Mit zunehmender Temperatur nimmt die Häufigkeit von Poren mit gebrochenen Partikeln 
ab, weil die Festigkeit der Matrix abnimmt und Poren sich eher durch das Ablösen von der 
Matrix bilden. Dass bei höheren Temperaturen weniger Poren in Kontakt zu Partikeln stehen, 
kann daran liegen, dass die Poren deutlich größer als die auslösenden Partikel werden. Bei 
niedrigen Temperaturen entstehen zwar mehr Poren, jedoch werden sie aufgrund der niedri-
gen lokalen Dehnung nicht sehr groß. Viele Partikel bleiben so in der Pore eingeklemmt. Der 
Abstand der Poren zueinander ist ein entscheidender Faktor für die Phase der Koaleszenz und 
damit des endgültigen Versagens [203]. Weil die Hohlraumbildung und das Hohlraumwachs-
tum über große Dehnungsbereiche hinweg vonstattengeht, entstehen viele Poren unterschied-
lichster Größe. Zudem beeinflussen große Poren, das Wachstumsverhalten kleinerer Poren in 
ihrer Umgebung [200]. Besonders in der Nähe der Bruchfläche konnte dies für den UWS be-
stätigt werden. 
6.4.2 Kalibrierung der Wachstumsparameter und Normalverteilung 
Die GTN-Parameter A3, auch Wachstumsparameter genannt, werden im Schrifttum meist ent-
sprechend der Empfehlungen von TVERGAARD und NEEDLEMAN [207] mit A  = 1,5, A	  = 1 
und A
 = A	 = 2,25 festgelegt. Sie beeinflussen die Form und Größe der Fließfläche und haben 
über die Fließregel direkten Einfluss auf die Porenwachstumsrate ¦,Ä. In Abbildung 82 ist für 
die in der vorliegenden Untersuchung erarbeiteten Modellparameter dargelegt, wie sich der 
PVA in der numerischen Simulation in Abhängigkeit der effektiven plastischen Dehnung %  ̅9 
verhält. Zur Darstellung wurde eine explizite Formulierung der Porenwachstumsrate der Au-
toren PRAHL et al. [202, 210] angewendet. Es folgte das Einsetzen der assoziierten Fließregel 
(Entwicklungsgleichung von %  ̅9) an die Stelle der Spur des effektive Dehnratentensors ,119  in 
 
 ¦,Ä = B1 − ¦C,119 = B1 − ¦CΛ, 8Φ³´²8q    . Gl. 66 
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Unter der Annahme, dass Fließen eintritt und | =  ohne Rückwirkung von ¦ besteht, kann 
der spezifische Porenvolumenanteil ¦Ä in Abhängigkeit der effektiven plastischen Dehnung %  ̅9 ausgedrückt werden [210]: 
 
 ¦Ä = ¦i ∙ exp B32 AA	 sinhB32 A	HC%  ̅9C   . Gl. 67 
 
Es ist zu erkennen, dass der PVA wachsender Poren ¦Ä von der Initialporendichte ¦i und des 
Triaxialitätsfaktors H, sowie A und A	 abhängig ist. Da das GTN-Modell auch die Porenbil-
dung aufgrund von Partikeln zweiter Phase abbildet, wird die Porenwachstumsrate ¦, um den 
PVA neuer Poren ¦° erweitert. Das ist in Abbildung 82 gut zu erkennen, wo ¦ = ¦° + ¦Ä (vgl. 
Gl. 34, S. 48). Der sigmoidale Verlauf von ¦° (Sekundärachsen) beginnt bei null und hat sein 
Maximum bei ¦° = ¦² = 0,0011. Numerisch betrachtet werden die neu entstandenen Poren in 
Abhängigkeit der Dehnung %̅ 9 zur Initialporendichte addiert und nehmen dann mit derselben 
Rate zu. Im GTN-Modell ist %² der Parameter, der anzeigt, ab welcher effektiven plastischen 
Dehnung die Hälfte aller Partikel zur Bildung einer Pore geführt haben. Seine Änderung re-
sultiert in der horizontalen Verschiebung von ¦°. ² ist die Standardabweichung und gibt den 
Anstieg des sigmoidalen Verlaufs vor. ¦∗ stellt die teilweise stetige Funktion dar, die im Fließpotential zur Verkleinerung der 
Fließfläche entlang der hydrostatischen Achse führt. Entsprechend Gl. 32 (S. 48) wird eine 
Fallunterscheidung in Abhängigkeit von ¦¶ getroffen, um den Verlauf von ¦∗ in Abhängigkeit 
der aktiven Schädigungsmechanismen zu bestimmen. Daher verläuft ¦∗ zuerst entlang von ¦ 
(Bildung + Wachstum) und ab ¦¶ entlang von „¦>¦¶“ (Bildung + Wachstum + Koaleszenz). Es 
ist unverkennbar, dass die Rate von ¦∗ ab ¦¶ zunimmt. An dieser Stelle ist die Funktion nicht 
stetig und kann zu einem Knick im Verlauf von ¦∗ führen. Sobald ¦∗ gleich ¦ ist, werden in 
der FEM-Simulation die kritisch beschädigten Elemente eliminiert. In Abbildung 82 ist am 
Wertebereich der horizontalen Achsen zu erkennen, dass sich die lokalen Dehnungen in Ab-
hängigkeit der Temperatur stark unterscheiden. Im Ergebnis bedeutet dies, dass die Rate der 
Porenvolumenanteilzunahme bei niedrigen Temperaturen am höchsten ist. 
In der vorliegenden Arbeit sind die Parameter A, A	, %² und ², welche nicht im Experiment 
direkt gemessen werden können, numerisch kalibriert worden. Durch die direkte Korrelation 
von ¦¶ und ¦ mit %¶ und % (vgl. Abbildung 82) konnten dafür eindeutige Randbedingen ge-
schaffen werden: 
 
 ¦∗B%  ̅9 = 0C = ¦i Gl. 68 
 ¦∗B%  ̅9 = %¶C = ¦¶ Gl. 69 
 ¦∗B%  ̅9 = %C = ¦   . Gl. 70 
 
ERGEBNISSE UND DISKUSSION 
136 
Die Kalibrierung erfolgte zuerst unter der Annahme, dass konstante Spannungen mit einem 
Triaxialitätsfaktor von H = 0,33 vorherrschen. Das kommt dem anfänglichen Spannungszu-
stand der eingesetzten Mikrozugproben am nächsten. Im Laufe der Validierung musste jedoch 
festgestellt werden, dass der PVA in der numerischen Simulation mit dieser Kalibrierung zu 
vorzeitigem Versagen von Elementen führt, auch wenn die genannten Randbedingungen er-
füllt waren. Daher erfolgte dann die Kalibrierung mit einem kontanten H = 0,6, was dem Span-
nungszustand während der Einschnürung ähnelt. Die Ergebnisse zeigen ein gutes Abbildungs-
vermögen der duktilen Schädigung in der numerischen Simulation (siehe Kapitel 6.5, S. 137ff). 
 
 
Abbildung 82: Verlauf der spezifischen Porenvolumenanteile nach der Kalibrierung der Wachs-
tumsparameter für die Temperaturen RT (a), 150 °C (b), 250 °C (c) und 350 °C (d) 
Die Regression mithilfe der Solver in Microsoft Excel zeigte auf, dass die Kalibrierung des 
Modells schon mit zwei der vier übrigen Parameter A, A	, %² und ² möglich ist, ohne die 
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entschieden, die Parameter A  und A	  gleich der Empfehlung von TVERGAARD und NEED-
LEMAN [207] zu setzen und damit eine bessere Vergleichbarkeit der Modellparameter für an-
dere Studien zu gewährleisten. Dennoch sei anzumerken, dass A und A	 den Verlauf von ¦∗ 
empfindlich beeinflussen können und vorteilhaft in einer Abbildung des exakten Verlaufs wä-
ren. In der vorliegenden Arbeit galt es lediglich die drei Randbedingungen (Gl. 68–Gl. 70) zu 
erfüllen. Der erarbeitete Satz temperaturabhängiger GTN-Modellparameter für den UWS ist 
in folgender Tabelle aufgeführt: 
 
Tabelle 12: Zusammenstellung der ermittelten Parameter für das GTN-Modell in Abhängig-
keit der Temperatur für AZ31 Feinblech 
  A A	 A
 ¦i ¦² ² %² ¦¶ ¦ 
RT 1,5 1 2,25 
0,0004 0,011 
0,0246 0,246 0,0018 0,0047 
150 °C 1,5 1 2,25 0,0594 0,475 0,0078 0,051 
250 °C 1,5 1 2,25 0,1188 0,95 0,0089 0,075 
350 °C 1,5 1 2,25 0,1544 1,235 0,0123 0,104 
 
Die ermittelten Parameter spiegeln zudem die reale Porenbildung sehr gut wider. So ist in 
Abbildung 82 zu erkennen, dass ¦° sein Maximum noch nicht erreicht hat, bevor es zum Bruch 
bei ¦∗ = ¦ kommt. Das kommt den experimentellen Ergebnissen sehr nahe, denn sowohl die 
Analyse der Bruchflächen als auch die Analyse des Anteils an Poren in direktem Kontakt zu 
Partikeln zweiter Phase deuten darauf, dass nicht alle Partikel zu Porenbildung beitragen. Wei-
terhin weisen die Parameter für das GTN-Modell eine lineare Abhängigkeit von der Tempe-
ratur auf, welche durch die Gl. 71 bis Gl. 74 mit guter Näherung abgebildet werden können. 
 
 ² = 0,0004 ∙  + 0,0107 (	 = 0,977) Gl. 71 
 %² = 0,0031 ∙  + 0,1249 (	 = 0,967) Gl. 72 
 ¦¶ = 0,00003 ∙  + 0,0019 (	 = 0,953) Gl. 73 
 ¦ = 0,0003 ∙  + 0,0015 (	 = 0,993) Gl. 74 
 
Somit gilt analog des Ver- und Entfestigungsverhalten und der anisotropen Verfestigung, dass 
ein stetig differenzierbarer Parametersatz von RT bis 350 °C für die Schädigungsmodellierung 
in der FEM-Simulation zur Verfügung steht. 
6.5 Validierung des gekoppelten Schädigungsmodells 
Generell zielt die Entwicklung von Werkstoffmodellen darauf ab, auf reale Experimente im 
selben Gültigkeitsbereich verzichten zu können. Die Validierung eines Modells stellt eine Prü-
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fung dar, in welcher festgestellt wird, ob die numerische Simulation gleiche oder ähnliche Fol-
gerungen wie aus dem realen Experiment zulässt. Im Folgenden werden FEM-Simulationen 
von Flachzugversuchen, Kreuzzugversuchen und NAKAJIMA Tiefungsversuchen dem äquiva-
lenten Experiment gegenübergestellt. Das Ergebnis ist eine Einschätzung, welche Unter-
schiede vorliegen und in wie fern diese tolerierbar sind, bzw. durch weiterführende Untersu-
chungen möglicherweise präzisiert werden könnten.  
6.5.1 Einachsige Flachzugversuche 
Das Besondere an der Validierung mit Flachzugversuchen ist, dass die Versuche ohne die Ein-
flussgröße eines Reibparameters berechnet werden. Unter der Annahme, dass der Tempera-
turgradient korrekt abgebildet wurde, konnte somit direkt die Genauigkeit des Materialmodells 
geprüft werden. Zur Kalibrierung der Temperaturverteilung dienten Thermografieaufnahmen 
während der Aufheizphase der Warmzugversuche (Abbildung 83a). Für Versuche bei RT 
wurde eine homogene Temperaturverteilung angenommen. Die Fortran-Subroutine usinc.f ge-
stattet die Definition von Temperaturen für jeden Knotenpunkt pro Berechnungsiteration. 
Über die Fortran-Funktion „elmvar()“ ist auf die Koordinaten der Knotenpunkte im globalen 
Koordinatensystem während der Simulation zugegriffen worden. Da der Temperaturverlauf 
entlang der Belastungsrichtung aus dem Experiment bekannt war (siehe Abbildung 83b), 
wurde die reale Temperatur jedem Knotenpunkt über die é-Koordinate zugeteilt. Der Verlauf 
in Bezug zur Probenmitte änderte sich aufgrund der aktiven Temperaturregelung der Prüfap-
paratur BTA-840 nicht. Die Temperaturverteilung wurde mithilfe der Gleichung 
 
  BéC = Bé + ¤CÛõ ∙ ÚÛöBÛúC + £ Gl. 75 
 
approximiert. Die Parameter sind über eine nicht-lineare Regression in Microsoft Excel für 
jeden Temperaturverlauf ermittelt worden (siehe Tabelle 13). Es folgte die Fortran-Program-
mierung dieser Funktion inklusive der Parameter in die Subroutine usinc.f. In Abbildung 44 
(S. 88) ist beispielhaft die resultierende Temperaturverteilung für die Simulation eines Flach-
zugversuchs bei 250 °C abgebildet. 
 
Tabelle 13: Parameter der Gleichung zur Approximation der Temperaturverteilung 
Temperatur  	 
 £ ¤ 
150 °C 1,24 2,33 -0,115 20,58 21,56 
250 °C 162,11 0,47 -0,061 -8,99 7,86 
350 °C 45,43 1,201 -0,079 -3,805 16,33 
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Abbildung 83: markierter Linienschnitt und die maximale Temperatur in der Thermografieauf-
nahme eines Flachzugversuches bei 250 °C (a); Verlauf der Prüftemperaturen 
150 °C, 250 °C und 350 °C im Vergleich zur numerischen Approximation (b) 
Anfänglich zeigte der Vergleich der Kraft-Weg-Kurven in experimenteller und numerischer 
Simulation, dass zu hohe Kräfte in der FEM-Simulation bei geringen Temperaturen berechnet 
wurden (Abbildung 84a). Weiterhin fiel auf, dass der Fließbeginn im Experiment bei deutlich 
höheren Spannungswerten eintritt als im berechneten Kraftverlauf. Ab 250 °C hingegen zeigte 
das Modell gute Abbildungsgenauigkeiten, sowohl im Fließbeginn als auch im restlichen Kraft-
verlauf. Da der Fließkurvenansatz maßgeblich für die Spannungswerte und damit auch für die 
berechneten Kraftwerte verantwortlich ist, ist dies ein eindeutiger Hinweis darauf, dass die 
Fließkurvenermittlung mithilfe des Schichtstauchversuchs bei niedrigen Temperaturen zu gra-
vierenden Abweichungen geführt hat. Bezugnehmend auf die Entwicklung der LANKFORD-
Parameter in Kapitel 6.2.1 (S. 105) ist bereits bekannt, dass der UWS zu Beginn einer Umfor-
mung aufgrund der hohen t-Werte nur geringes Umformvermögen in Blechdickenrichtung 
zeigt. Auch wenn der Dehnungszustand im Schichtstauchversuch dem des biaxialen Zugs na-
hekommt, ist die Umformung in Dickenrichtung während der Stauchung fest vorgegeben. Die 
mehrheitlich basal orientierten Körner in den Blechronden sind demnach gezwungen, die auf-
erlegte Stauchung entlang ihrer -Achse zu akkommodieren. Wie die Texturmodellierung in 
Kapitel 6.3.3 (S. 122) jedoch aufzeigt, bleiben bei senkrechter Belastungsrichtung zur Basal-
ebene, nur noch nicht-basale Gleitsysteme, welche bei RT durch besonders hohe CRSS ge-
kennzeichnet sind. In der Folge ist die gemessene Verfestigungsrate im Schichtstauchversuch 
deutlich höher und die ermittelten Fließkurven haben einen zu steilen Verlauf. Da Magnesi-
umbleche immer von diesem anisotropen Verformungsverhalten aufgrund der Basaltextur be-
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Abbildung 84: Vergleich der Kraft-Weg-Kurven in experimenteller und numerischer Simula-
tion bei 5 mm/s Traversengeschwindigkeit und 0°-Entnahmerichtung, ohne Ka-
librierung des Fließkurvenansatzes (a); der Vergleich selbiger Kraft-Weg-Kurven 
mit Kalibrierung des Fließkurvenansatzes zeigt eine hohe Übereinstimmung (b) 
Es folgte eine Kalibrierung des Fließkurvenansatzes anhand der Flachzugversuche indem die 
zur Berechnung der Fließspannung eingesetzte Temperatur   durch einen neu hinzugefügten 
Term korrigiert wird. Über die Subroutine user_fstress.f wird auf die aktuelle Temperatur als 
Zustandsvariable zugegriffen. Vor der Fließspannungsberechnung wird diese entsprechend 
 
  1Â: = 0,0000035 
 − 0,000606 	 − 0,635 + 143,5 Gl. 76 
 
modifiziert. Statt   wird nun  1Â: zur Berechnung der Fließspannung in der Subroutine einge-
setzt. Es folgte die Kalibrierung über die Fit-Parameter bis die Flachzugversuche der numeri-
schen Simulation in guter Übereinstimmung zum Experiment standen (siehe Abbildung 84b). 
Aufgrund der geringen ebenen Anisotropie des UWS unterschieden sich die Kraft-Weg-Ver-
läufe der Entnahmerichtung 0°, 45° und 90° im Experiment und der FEM-Simulation maximal 
um 0,05 kN. 
Die Kalibrierung des Fließkurvenansatzes hatte lediglich eine geringfügige Auswirkung 
auf die numerisch simulierte Schädigungsentwicklung. Wie in Abbildung 84b zu erkennen, 
führt das Schädigungsmodell für die Versuche von RT bis 250 °C zum verfrühten Versagen. 
Lediglich bei 350 °C zeigt die numerische Simulation eine gute Übereinstimmung beim Versa-
gen der Flachzugproben. Eine Möglichkeit diesen Fehler zu korrigieren, wäre bspw. die An-
passung des GTN-Modellparameters ¦. Der PVA am Bruch ¦ stellt eine Größe dar, die in der 
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jedoch das Versagen von lokalen Porositätsmaxima abhängig, weswegen der PVA ¦ möglich-
erweise höher ausfällt, als hier methodisch bestimmt worden ist. Die explizite Darstellung der 
Evolutionsgleichung des PVA in Abbildung 82 (S. 136) zeigt hingegen, dass der PVA sehr ra-
pide ansteigt, sobald ¦¶ erreicht ist. Daher hat die Änderung dieses Parameters in der vorlie-
genden Untersuchung keinen Einfluss auf den Versagenszeitpunkt. Aus experimenteller Sicht 
gibt es keine weiteren Anhaltspunkte einen der übrigen GTN-Modellparameter anzupassen. 
Zusammenfassend kann aus den FEM-Simulationsergebnissen geschlussfolgert werden, dass 
das entwickelte Verformungs- und Schädigungsmodell bei Flachzugversuchen von RT bis 
350 °C zu einer hohen Übereinstimmung mit dem Experiment führten. 
6.5.2 Entwicklung einer neuartigen Kreuzprobengeometrie 
Für eine tiefgehende Validierung des entwickelten Verformungs- und Schädigungsmodells, 
liefert der Kreuzzugversuch eine reibungslose Umformung bei verschiedenen Dehnungszu-
ständen. Die am Institut für Metallformung der TU Bergakademie Freiberg verfügbare biaxiale 
Prüfapparatur BTA-840 ist mit einer induktiven Probenerwärmung ausgestattet, welche er-
laubt die Kreuzzugproben während der Umformung im Messbereich aufzuheizen. Im Rahmen 
der vorliegenden Arbeit ist eine speziell an die Prüfapparatur angepasste Kreuzprobengeomet-
rie entwickelt worden, die eine homogene Temperatur- und Umformgradverteilung im Mess-
bereich erzielt. Durch den Temperaturgradienten in der Probe kommt es im aufgewärmten 
Bereich zur größten Umformung, was in der numerischen Simulation zur Entwicklung der 
neuartigen Kreuzzugprobengeometrie berücksichtigt wurde. 
Als Bewertungsmaßstab wird die maximale Umformung in Blechdickenrichtung herange-
zogen, wobei eine lokalisierte Ausdünnung vermieden werden sollte. Eine optimale Probenge-
ometrie hat die Eigenschaft im Messbereich homogen auszudünnen, ohne es im Kerbgrund zur 
Dehnungslokalisierung kommt. In Abbildung 85 ist die lokale Blechdickenverteilung nach der 
definierten Belastung von 3 mm Traversenweg bei 250 °C der Ausgangsformen aus dem 
Schrifttum abgebildet. Die Konzepte A1 bis A3 demonstrieren, wie die Kerbgrundgeometrie 
die Dehnungslokalisierung beeinflussen. Nach GHIOTTI et al. [269] sollte der Kerbgrundradius 
möglichst groß gewählt werden, da Kreuzzugproben hier dazu neigen lokal Auszudünnen und 
zu Versagen. Die Konzepte A1 bis A3 variierten zudem die Geometrie der Ausleger mit dem 
Ziel, die Belastung homogen in die Probenmitte zu leiten. Die Ausgangsform mit dem 40 mm 
Kerbgrundradius zeigt die geringste Lokalisierung und erreichte maximale Hauptumform-
grade von 0 = 0,1–0,13 im Messbereich. Es sei anzumerken, dass die Oberflächengröße in der 
Mitte der Probe die maximal zu erreichenden Umformgrade direkt beeinflusst. D. h., wenn die 
Ausleger lang und der belastete Querschnitt klein sind, so können bei gleichem Traversenweg 
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größere Umformgrade im Messbereich erreicht werden. Weil der Auslegerquerschnitt der Va-
rianten in Abbildung 85a identisch ist, hatten die geometrischen Unterschiede der Ausleger 
hier keinen Einfluss. 
 
Abbildung 85: Dehnungslokalisierung in Abhängigkeit der Ausgangsformen; farbliche Darstel-
lung der Blechdicke nach der biaxialen Zugbelastung in numerischer Simulation 
Die Konzepte B1 bis B3 werden im Schrifttum als die am häufigsten eingesetzte Geometrie 
neben den einfachen kreuzförmigen Proben aufgeführt [270]. Die konkaven Kerbgrundgeo-
metrien (Abbildung 85b) verschärfen die Kerbwirkung im Gegensatz zu den maximalen 
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Kerbgrundradien jedoch deutlich. Der schmale eingeschnürte Bereich ist stärker ausgeprägt 
und führt zu maximalen Hauptumformgraden 0  = 0,13–0,14 im Messbereich. Wird der 
Kerbgrund konvex ausgeformt, ändert sich an der Wirkung lediglich, dass sich der Einschnür-
bereich zu den neu entstandenen Kerben verlagert. In welche Richtung sich die Einschnürung 
dabei verlagert, ist von den orthotropen Fließeigenschaften des Werkstoffs abhängig. Für den 
Fall des UWS verlagert sich die Einschnürung in QR. 
Die zweite weitverbreitete Kreuzprobengeometrie (C1–C3) enthält zusätzliche Kreisseg-
mente im Kerbgrund (Abbildung 46c). Sie sollen unter reduzierter Kerbwirkung zu höheren 
Umformgraden im Messbereich führen [163, 271]. In der vorliegenden numerischen Analyse 
konnte die Kerbwirkung unabhängig von der Geometrie dieser Kreissegmente nur unwesent-
lich reduziert werden. Diese Ausgangsform liefert die größten Hauptumformgrade im Mess-
bereich mit 0 = 0,14–0,16. Es ist jedoch davon auszugehen, dass diese hohen Umformgrade 
maßgeblich durch die ungewollte Dehnungslokalisierung hervorgerufen wurden. 
Die Analyse der Ausgangsformen aus dem Schrifttum hat gezeigt, dass bestehende Geo-
metrien nicht für den experimentellen Aufbau in der Prüfapparatur BTA-840 geeignet sind 
und neue Konzepte notwendig sind. Die Dehnungslokalisierung im Kerbgrund stellt dabei die 
bedeutendste Schwachstelle dar. Der Kerbgrund stellt einen Scheidepunkt für den Material-
fluss bei biaxialer Zugbelastung dar und führt zur frühen Dehnungslokalisierung. Zudem äh-
nelt der Spannungszustand hier der ebenen Dehnung (FLD) und begünstigt das örtliche Ver-
sagen. 
Effekt zusätzlicher Kühlung 
In der Prüfapparatur BTA-840 ist es zusätzlich möglich, die Kreuzzugproben über Druckluft- 
und Stickstoffauslässe gezielt abzukühlen. Die integrierten Dilatometrieeinrichtungen nutzen 
Kupferrohre, welche auf die Proben gerichtet werden, um Phasenumwandlungen während ei-
ner definierten Abkühlgeschwindigkeit nachzuvollziehen. In der FEM-Simulation der Kreuz-
zugproben wurde die lokale Kühlung am Kerbgrund modelliert. In Abbildung 86 ist der direkte 
Vergleich zwei identischer Probengeometrien mit und ohne Kühlung aufgezeigt. Da die Um-
formung im Kerbgrund der Auslöser für die ungewollte Dehnungslokalisation ist, sah das Kon-
zept einer lokalen Kühlung vor, dies zu verhindern indem tiefere Temperaturen zu lokal höhere 
Fließspannungen führen. Der Vergleich in Abbildung 86 zeigt jedoch, dass selbst wenn eine 
extreme Kühlleistung im Bereich des Kerbgrunds zu Temperaturen um ca. 30 °C experimentell 
erreicht werden könnte, so würde es die Dehnungslokalisierung nur in sehr geringem Maße 
beeinflussen. Dennoch gibt sie einen wichtigen Hinweis bezüglich der Dehnungsverteilung. 
Durch die Kühlung hat sich die Dehnungslokalisierung in Richtung der Ausleger verschoben. 
Da geometrische Änderungen der Kreuzzugproben weitaus größere Wirkungen zeigten, wird 
im Folgenden aufgezeigt wie die Dehnungslokalisierung aus dem Kerbgrund zu den Auslegern 
verschoben worden ist. 
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Abbildung 86: Vergleich der Blechdickenreduzierung bei biaxialer Umformung, wenn die Probe 
mittig auf 250 °C aufgewärmt wird (a) bzw. gleichzeitig im Bereich des Kerb-
grunds gezielt abgekühlt wird (b) 
Einsatz von Aussparungen 
Weil die Ausgangsformen alle von der ungewollten Dehnungslokalisierung betroffen sind und 
eine lokale Abkühlung nicht effektiv ist, sind Aussparungen als weiteres Konzept aus dem 
Schrifttum untersucht worden [244, 245]. In Abbildung 87 ist zu erkennen, dass die Wirkung 
von Aussparungen in direktem Zusammenhang mit ihrer Position und Dimensionierung sowie 
der Kerbgrundgeometrie steht. In diesem Beispiel sind die Aussparungen zudem mit ihrer 
Längsachse in Richtung der Probenmitte schräg angeordnet. Wie MERKLEIN et al. [176] schrei-
ben, haben Aussparungen die Wirkung die Spannungskonzentrationen im Kerbgrund zu re-
duzieren. 
 
Abbildung 87: die Dehnungslokalisierung lässt sich durch die Position der Aussparungen relativ 
zum Kerbgrund, sowie der Kerbgrundgeometrie stark beeinflussen 
Eine Studie, in der die Ausgangsformen mit verschiedenen Aussparungen kombiniert worden 
sind, lieferte das Ergebnis, dass die Aussparungen idealerweise in Form eines Tröpfchens in-
tegriert werden sollten. Zudem muss die Längsachse der Aussparungen deckungsgleich der 
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Belastungsachsen liegen (siehe Abbildung 88). Auf diese Weise können die Spannungskon-
zentrationen im Kerbgrund wesentlich effektiver in die Ausleger verlagert werden. In Kombi-
nation mit großen Kerbgrundradien kann somit eine homogene Dehnungsverteilung im Mess-
bereich erreicht werden. 
 
Abbildung 88: Aussparungen mit Tröpfchenform liefern eine homogene Dehnungsverteilung 
im Messbereich 
Das Lokalisierungsverhalten der Kreuzprobengeometrie, welche in der vorliegenden Arbeit 
zur Validierung des Materialmodells verwendet wurde, ist in Abbildung 88c abgebildet (siehe 
Zeichnung mit Maßen in Abbildung 39, S. 80). Im Unterschied zu den Probengeometrien in 
Abbildung 88a/b sind die Ausleger sehr viel breiter, da der Radius der Aussparungen klein 
gehalten ist. Die Aussparungen sind möglichst weit weg vom Messbereich positioniert, damit 
die größten Umformgrade im Messbereich konzentriert werden. Zudem ist eine gerade 
Kerbgrundform gewählt worden, um die mögliche Lokalisation weiter in Richtung der Ausle-
ger zu verlagern. Somit nimmt mehr Volumen an der Umformung teil und die Dehnungsloka-
lisierung wird verzögert. Im folgenden Kapitel wird aufgezeigt, wie sich die neuentwickelte 
Probengeometrie bei verschiedenen Temperaturen und Dehnungszuständen verhält. 
6.5.3 Kreuzzugversuche 
Kreuzzugversuche bieten einen reibungsfreien Umformprozess und erlauben zudem die Ein-
stellung definierter Dehnungszustände. Analog der einachsigen Flachzugversuche sind die 
thermischen Randbedingungen der FEM-Simulation mithilfe einer Thermografieaufnahme 
festgelegt worden. In Abbildung 89a ist die Position des Linienschnitts, welcher als Referenz 
diente, entlang der Probenmitte eingezeichnet. Weil der Temperaturverlauf entlang des Lini-
enschnitts für die Temperaturen von 150 °C bis 350 °C, wie in Abbildung 89b zu sehen ist, ein 
Plateau im Messbereich bildet, wäre ein Polynom h-ten Grades zur Approximation der Tem-
peraturverteilung zu ungenau. Daher ist das FEM-Modell um ein zusätzliches Heizelement 
erweitert worden, welches über entsprechend definierte Randbedingungen für ein konstantes 
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Temperaturfeld in der Mitte der Probe sorgt. Ein Wärmeübergangskoeffizient von 20 W/(m2K) 
zu den gekühlten Werkzeugen an der Einspannung sorgt für den Temperaturabfall in Richtung 
der Belastungsachsen. 
   
Abbildung 89: markierter Linienschnitt und die maximale Temperatur in der Thermografieauf-
nahme einer Kreuzzugprobe bei 250 °C (a); Verlauf der Prüftemperaturen 150 °C, 
250 °C und 350 °C im Vergleich zu den Randbedingungen der FEM (b) 
Im Folgenden wurden drei charakteristische Dehnungszustände zur Modellvalidierung heran-
gezogen. Der Dehnungszustand des Streckziehens bezeichnet positive Haupt- sowie Nebenum-
formgrade. Für den Fall eines Kreuzzugversuchs bedeutet dies, dass beide Belastungsachsen 
die Kreuzzugproben um denselben Betrag und mit der gleichen Geschwindigkeit unter Zug 
beanspruchen. Im Rahmen der Modellvalidierung wurden die Kreuzzugproben mit einer Tra-
versengeschwindigkeit von 1 mm/s bis zu einem Weg von 14 mm biaxial umgeformt. Der 
Dehnungszustand der ebenen Dehnung zeichnet sich dadurch aus, dass positive Hauptum-
formgrade mit einer nahezu vollständig behinderten Nebenformänderung kombiniert werden. 
D. h., dass die horizontale Belastungsachse festgestellt wird und somit verhindert, dass das 
Material aus dieser Richtung nachfließen kann. Der einachsige Zug kann in Kreuzzugproben 
eingestellt werden, indem die horizontale Belastungsachse hingegen kraftlos eingestellt wird. 
Da die neu entwickelte Probengeometrie nur für die Prüfung in Kombination mit der in-
duktiven Heizung vorgesehen ist, sind im Folgenden die Ergebnisse für 150 °C, 250 °C und 
350 °C in experimenteller und numerischer Simulation dargelegt. Lediglich beim Dehnungs-
zustand des Streckziehens ist es zum Versagen der Kreuzzugproben im Experiment gekom-
men, daher wird dieser Dehnungszustand im Folgenden maßgeblich behandelt. In Abbildung 
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die jeweiligen Dehnungszustände vorlagen. Der hohe Triaxialitätsfaktor beim Streckziehen ist 
hauptverantwortlich für die Entwicklung duktiler Schädigungsmechanismen. 
 
Abbildung 90: Darstellung des Triaxialitätsfaktors aus der numerischen Simulation der Deh-
nungszustände des einachsigen Zugs (a), der ebenen Dehnung (b) und des Streck-
ziehens (c), die mithilfe der neuentwickelten Kreuzprobengeometrie eingestellt 
wurden 
Im Experiment wurde festgestellt, dass die Kreuzproben beim Dehnungszustand des Streck-
ziehens bei 150 °C quer zur Aussparung reißen und es nur zu sehr geringen Umformgraden im 
Messbereich kommt. In Abbildung 91a ist der zugehörige Temperaturgradient bei einer Er-
wärmung bis 150 °C abgebildet. Die FEM-Simulationsergebnisse in Abbildung 91b verdeutli-
chen, dass trotz des Temperaturgradienten durch die induktive Erwärmung, die duktile Schä-
digungsmodellierung zu einem erhöhten PVA im Bereich der Ausleger kommt.  
 
Abbildung 91: numerische Simulation der Temperaturverteilung eines Kreuzzugversuches bei 
150 °C (a); der Dehnungszustand des Streckziehens bei 150 °C verursacht das 
Versagen der Probe im Bereich des Auslegers, sowohl in der numerischen (b) als 
auch der experimentellen Simulation (c) 
Dies führte zum Versagen, wie es auch im Experiment beobachtet werden konnte (Abbildung 
91c). Das Versagen geht dabei vom inneren Radius der Aussparung aus, weil diese durch die 
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Umformung im Ausleger senkrecht belastet wird. Auch wenn die Probengeometrie bei 150 °C 
nicht die erwünschte Dehnungsverteilung lieferte, verdeutlicht sie sehr gut, dass das Verfor-
mungs- und Schädigungsmodell in Abhängigkeit der Temperatur hier zu sehr genauen Ergeb-
nissen geführt hat. 
Die Verteilung des Umformgrads bei 250 °C hingegen liefert sowohl im Experiment als 
auch in der numerischen Simulation den geforderten Dehnungszustand des Streckziehens. In 
Abbildung 92a/b zeigt die Gegenüberstellung der DIC Analyse des geviertelten Messbereichs 
einer Kreuzzugprobe und der FEM-Simulation sehr gute Übereinstimmungen sowohl in Bezug 
auf die Absolutwerte als auch die Dehnungsverteilung. Im gesamten Bereich der induktiven 
Erwärmung kommt es zu homogen verteilten Umformgraden. 
 
Abbildung 92: hohe Übereinstimmung in der Darstellung der experimentellen Dehnungsana-
lyse (a) im Vergleich zur numerischen Simulation (b) von Kreuzzugproben wäh-
rend des Streckziehens bei 250 °C; der lokale PVA bildet sich beim Dehnungszu-
stand des Streckziehens ähnlich der Umformgradverteilung aus (c) 
Bei Betrachtung der Umformgrade in der Nähe der Aussparung, hat die numerische Simulation 
ebenfalls treffende Ergebnisse erzielt. Sowohl die DIC Analyse als auch die FEM-Simulation 
zeigen hohe Umformgrade um den Radius der Aussparungen an. Das ist ein Hinweis darauf, 
warum es im Experiment vereinzelt auch bei 250 °C zum Versagen der Kreuzzugproben im 
Bereich der Ausleger kam. Die Verteilung des PVA in Abbildung 92a bildet sich ähnlich der 
Umformgradverteilung aus. Während der numerischen Simulation kam es jedoch nicht zum 
Versagen der Kreuzzugproben bei 250 °C, weil der PVA nicht den kritischen Wert dafür er-
reichte. 
Bei der Untersuchung des Streckziehens bei 350 °C konzentrierten sich die maximalen Um-
formgrade hauptsächlich in der Mitte und nicht mehr am Rand der Kreuzzugproben. Zu Be-
ginn der Umform findet die Verformung im Messbereich statt, verschiebt sich jedoch in den 
Übergangsbereich zwischen Messbereich und Kerbgrund. Wie in Abbildung 93a zu erkennen, 
bilden sich dort die maximalen Umformgrade zum Ende der Umformung aus. Mithilfe der 
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numerischen Simulation konnte ein sehr ähnliches Abbild dieser Dehnungslokalisierungen be-
rechnet werden (vgl. Abbildung 93b). In der FEM-Simulation kam es kurz vor dem maximalen 
Traversenwegs zur Erreichung des kritischen PVA, welcher zum lokalen Versagen bei 350 °C 
führte. Der Vergleich mit dem Experiment in Abbildung 93c verdeutlicht die hohe Abbildungs-
genauigkeit des entwickelten Materialmodells. 
 
Abbildung 93: der Vergleich der maximalen Umformgrade bei 350 °C liefert im Experiment (a) 
die gleichen Absolutwerte wie die numerische Simulation (b); auch das Schädi-
gungsverhalten welches sich im Experiment (c) darbot, konnte numerisch exakt 
abgebildet werden 
Es folgte der direkte Vergleich der Kraft-Weg-Verläufe bei 150 °C, 250 °C und 350 °C. Wie in 
Abbildung 94a zu sehen, liegen die Absolutwerte der numerischen Simulation in guter Nähe-
rung zum Experiment. Das Streckziehen bei 150 °C zeichnet sich durch den kürzesten Kraft-
Weg-Verlauf aus, weil es sowohl in experimenteller als auch numerischer Simulation zum 
frühzeitigen Versagen im Bereich der Ausleger kam. Bei 250 °C und 350 °C hingegen konnte 
nahezu der gesamte Traversenweg der biaxialen Prüfeinrichtung BTA-840 zur Umformung 
genutzt werden. Es sei anzumerken, dass die Abweichung der Verläufe der FEM-Simulation 
sehr wahrscheinlich auf die Vernachlässigung der Wärmeausdehnung zurückzuführen ist. Im 
Experiment ist die Wärmeausdehnung der Kreuzzugproben durch die kraftgeregelte Wegsteu-
erung der Vorschubzylinder kompensiert worden. Dies ist in der FEM-Simulation nicht be-
rücksichtigt worden. Dadurch kommt es gerade in den kälteren Bereichen der Kreuzzugproben 
zu Verfestigungen, welche in der FEM-Simulation nicht abgebildet werden. 
Linienschnitte bieten die Möglichkeit die Dehnungsmessung entlang einer definierten 
Achse auszulesen und zweidimensional darzustellen (siehe Abbildung 94b). In dem Kapitel 
5.3.2 (S. 81) ist aufgezeigt wie die sechs Linienschnitte für den Fall der Kreuzzugproben im 
Post-Processing der DIC-Analyse ausgewertet wurden. Die experimentell bestimmte Vertei-
lung des Umformgrads bei 250 °C und 350 °C ist einer deutlichen Messwertstreuung unterle-
gen. Eine leichte Asymmetrie im Verlauf ist zudem auf die nicht gänzlich kreisrunde Tempe-
raturverteilung in der Kreuzzugprobe zurückzuführen. Sowohl die Absolutwerte als auch der 
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qualitative Verlauf der numerischen Simulation passen sehr gut zum Experiment. Die Um-
formgradverteilung bei 150 °C ist hier nicht aufgeführt, weil die Umformgrade im Messbereich 
zu gering waren. 
  
Abbildung 94: Vergleich der Absolutwerte der Kraft-Weg-Daten (a) und Umformgrade entlang 
der Linienschnitte (b) aus der experimentellen und numerischen Simulation 
Als Fazit zu den neuentwickelten Kreuzzugproben gilt es zu festzuhalten, dass die Tempera-
turgradienten verschiedener Prüftemperaturen zu unterschiedlichen Dehnungsverteilungen 
führten. Vor diesem Hintergrund ist eine Weiterentwicklung der Probengeometrie für unter-
schiedliche Temperaturbereiche dienlich. Wegen der dünnen Ausgangsform des UWS ist die 
mechanische Ausdünnung im Messbereich nicht möglich. Diese Untersuchungen zeigten den-
noch, dass das Konzept der lokalen Erwärmung zur Einstellung definierter Dehnungszustände 
im Messbereich erfolgreich war. Weiterhin liefert die induktive Erwärmung eine homogene 
Temperaturverteilung in Form eines Plateaus, was sich positiv auf die homogene Umform-
gradverteilung auswirkte. Bezüglich des entwickelten Verformungs- und Schädigungsmodells 
kann zusammenfassend gesagt werden, dass die Anwendung in der numerischen Simulation 
von Dehnungszuständen vom einachsigen Zug bis zum Streckziehen mit sehr hoher Abbil-
dungsgenauigkeit möglich ist.  
6.5.4 NAKAJIMA Tiefungsversuche 
Im Vergleich zu den Flach- und Kreuzzugversuchen in der Prüfapparatur BTA-840, sind die 
Thermografieaufnahmen der NAKAJIMA Tiefungsversuche nicht so eindeutig reproduzierbar 
gewesen. Das lag vor allem an der Nähe der Probenoberfläche zu Maschinenteilen sowie den 
aufgeheizten Tiefziehwerkzeugen, welche das Temperaturmessergebnis durch Reflektionen 
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angeschweißter Thermoelemente und einem Kontaktthermoelement annähernd bestimmt 
worden. In Abbildung 95 ist anhand des verwendeten FE-Modells dargestellt, wie sich der 
Temperaturverlauf zum Ende des Tiefziehprozesses in Abhängigkeit der Probengeometrie aus-
bildet. Zu Beginn des Tiefziehprozessen haben sowohl die Blechproben als auch die Werkzeuge 
(Ziehring, Niederhalter und Stempel) die gleiche homogene Temperaturverteilung. Unter der 
Annahme eines konstanten Wärmeübergangskoeffizienten zur Umgebung von 5 W/(m2K) 
fällt die Temperatur in dem Bereich zwischen dem Niederhalter und der Probenmitte. Bei 
1 mm/s Stempelgeschwindigkeit kann der Temperaturunterschied hier bis zu 20 K betragen. 
Eine höhere Stempelgeschwindigkeit reduziert die Zeit, in der die Wärme verloren geht. Auf-
grund des hohen Kontaktdruckes zum Ziehring, dem Niederhalter und dem Stempel hält die 
Blechprobe an den Kontaktstellen die definierte Versuchstemperatur.  
 
Abbildung 95: inhomogene Temperaturverteilung am Ende des Tiefungsversuchs bei 1 mm/s 
für den Fall voller Blechronden (a) sowie taillierter Blechproben (b) 
Mit fortschreitendem Stempelweg wird die Blechprobe durch den halbkugelförmigen Stempel 
umgeformt. Die Reibwertkoeffizienten sind in Abhängigkeit der Werkstoffpaarung und tribo-
logischen Randbedingungen festgelegt worden. Zwischen Stempel und Blechprobe wurde ein 
Reibwert von Í = 0,02 angenommen, denn dort wird PFTE-Folie (Teflon genannt) zur Rei-
bungsreduzierung appliziert. Den Ziehring berührt die Probe ohne Schmierung, weswegen 
dort ein Reibwert von Í = 0,3 angenommen wurde. Der Niederhalter verhindert das Nachflie-
ßen des Werkstoffs komplett. Aufgrund dessen findet die Umformung bei normgerechten 
Reibbedingungen hauptsächlich in der Mitte der Blechproben statt. 
Bei Betrachtung des Triaxialitätsfaktors sind große Unterschiede im Spannungszustand in 
Abhängigkeit der Probengeometrie zu verzeichnen. Die Blechproben mit breiter Taillierung 
zeigen hohe Triaxialitätsfaktoren H > 0,6 im Messbereich. Dahingegen ähnelt der Spannungs-
zustand der Blechproben mit schmaler Taillierung dem des einachsigen Zugs mit H ≈ 0,3. Da-
her sind Schädigungsmodelle in Blechumformung von großer Bedeutung und steigern die Ge-
nauigkeit des Modells. Der Vergleich der Stempelkräfte zeigt, dass die nicht-taillierten 
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Blechproben die höchste Umformkraft benötigten. Diese steigt mit zunehmender Stempelge-
schwindigkeit und sinkt mit zunehmender Temperatur. Die numerische Simulation des NAKA-
JIMA Tiefziehversuchs liefert hier sehr gute Übereinstimmungen mit dem Experiment (vgl. Ab-
bildung 96). Es sind zudem Parallelen zu den Flach- und Kreuzzugversuchen zu verzeichnen. 
Der Dehnungszustand des Streckziehens kann von dem Werkstoffmodell am besten abgebildet 
werden. Dehnungszustände in Richtung des einachsigen Zugs sind von einem verfrühten Ver-
sagen betroffen. 
   
Abbildung 96: Gegenüberstellung der Stempelkraft in experimenteller und numerischer Simu-
lation unterschiedlich taillierter Blechproben bei 250 °C und Stempelvorschubge-
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7 Zusammenfassung und Ausblick 
Die vorliegende Arbeit befasst sich mit speziell für Mg-Feinblech relevanten Charakterisie-
rungsmethoden für die Parametrisierung eines gekoppelten Schädigungsmodells unter Berück-
sichtigung der Orthotropie. Die Anwendung erfolgt anhand von 1,0 mm dünnem AZ31 Fein-
blech eines über das Gießwalzverfahren mit anschließendem Warmwalzprozess hergestellten 
Coils. Die Kerninhalte dieser Untersuchung sind: 
• Das entwickelte Verformungs- und Schädigungsmodell bis zu Umformgraden 0 = 1 ist 
gültig für Temperaturen von Raumtemperatur bis 350 °C und Umformgeschwindigkei-
ten von 0,01 s-1 bis 1 s-1. 
• Das Ver- und Entfestigungsverhalten ist mithilfe von Schichtstauchversuchen ermittelt 
und über einen modifizierten teilempirischen Freiberger-Ansatz für 0,001 < 0 < 1 mo-
delliert worden. 
• Die experimentell bestimmte Orthotropie der mechanischen Eigenschaften sowie die 
anisotrope Verfestigung findet in Form von temperatur- und umformgradabhängigen 
HILL’48 Modellkoeffizienten Rücksicht. 
• In situ Zugversuche im Rasterelektronenmikroskop liefern Aussagen zu aktiven Defor-
mations- sowie Schädigungsmechanismen. Die Ergebnisse werden zudem für die expe-
rimentelle Parametrisierung des GTN-Modells genutzt. 
• Die Validierung des Modells erfolgt anhand von Flachzugversuchen, Kreuzzugversu-
chen sowie NAKAJIMA Tiefungsversuchen in experimenteller und numerischer Simula-
tion. 
 
Durch die vorliegende Arbeit wird erstmalig das Forschungsziel, für Magnesiumfeinblech ei-
nen experimentell validierten, gefüge- und mechanismenbasierten Parametersatz für die nu-
merische Verformungs- und Schädigungssimulation unter Berücksichtigung der anisotropen 
Verfestigung zu ermitteln, erreicht. Damit wird dem ansteigenden Bedarf anwendungsrele-
vanter Werkstoffmodelle für die Entwicklung von Mg-Blechbauteilen entgegengekommen. 
Der Anwendung dieser Werkstoffgruppe mit großem Leichtbaupotenzial steht aktuell der Auf-
wand in der Entwicklungsarbeit entgegen, weil die hauptsächlich durch die FEM-Simulation 
gestützte industrielle Blechbauteilentwicklung nicht über die notwendigen Werkstoffmodelle 
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der kommerziell erhältlichen Legierungen wie AZ31 verfügt. Auch die Forschungslandschaft 
zeichnet sich auf dem Gebiet der kontinuumsmechanischen Modellierung der dünnen Mg-
Bleche lückenhaft aus. Besonders die Entwicklung von gekoppelten Schädigungsmodellen 
scheitert bis jetzt an der fehlenden experimentellen Ermittlung von Schädigungsparametern. 
Daher sieht die vorliegende Arbeit vor, ein numerisches Modell zur Verfügung zu stellen, 
welches direkt in der Prozessentwicklung für Bauteile aus AZ31 Feinblech einsetzbar ist. Das 
Modell setzt sich aus drei Teilmodellen zusammen: (1) die Fließkurvenmodellierung, (2) die 
Modellierung der anisotropen Verfestigung und (3) die gekoppelte Schädigungsmodellierung. 
In der Arbeit wurde eine Methodik aus einer Reihe von Charakterisierungsmethoden festge-
legt, die auf Magnesiumfeinbleche anwendbar ist und die notwendigen Parameter für die ent-
wickelten Teilmodelle liefert. Mithilfe des Computer Algebra Systems MATLAB wird aufge-
zeigt, wie große Messdatenmengen effektiv analysiert und für ein besseres Verständnis des 
Werkstoffverhaltens quantifiziert werden können. Im Vordergrund steht stets das charakte-
ristische Umformverhalten des Untersuchungswerkstoffs mit hexagonal dichtest gepackter 
Kristallgitterstruktur. 
An der Pilotanlage des Instituts für Metallformung der TU Freiberg ist das untersuchte 
AZ31 Feinblech über den Gießwalzprozess und eine anschließende thermomechanische Be-
handlung hergestellt worden. Für die Gesamtheit der vorliegenden experimentellen Untersu-
chungen kann annähernd von einer Gleichwertigkeit im Ausgangszustand ausgegangen wer-
den, weil es sich um Proben eines einzelnen Coils handelt. Das Material zeichnet sich durch 
eine vollständig rekristallisierte Mikrostruktur (6 µm mittlerer Korndurchmesser) und eine 
scharfe Basaltextur aus. 
Die Modellierung des Ver- und Entfestigungsverhaltens bildet die Basis für das entwickelte 
Modell. Im genannten Gültigkeitsbereich werden isotherme Schichtstauchversuche durchge-
führt, um anschließend temperatur- und geschwindigkeitsabhängige Fließkurven aus den Ma-
schinendaten zu berechnen, die sowohl den Temperaturbereich der Kalt- als auch der 
Warmumformung einschließlich des technologisch wichtigen Übergangsbereiches erschlie-
ßen. Die hohen Umformgrade bis 0 = 1 stellen ein Novum in der Erforschung von AZ31 Fein-
blechen dar. Diese dominiert ab 220 °C und beginnt bei Umformgraden 0 ≤ 0,05. Die Ergeb-
nisse zeigen, dass es bei 220 °C zu einer abrupten Änderung der Aktivierungsenergie der 
plastischen Umformung kommt. Diese Änderung zeigt einen Einfluss auf die Stabilität der 
Schichtstauchversuche. Bei Temperaturen unter 200 °C hat sich gezeigt, dass die orthotropen 
Fließeigenschaften des basal texturierten Feinblechs zu hohen Fließspannungen führen. Die 
Berechnung der Vergleichsspannung im Zylinderstauchversuch, unter der Annahme eines iso-
tropen Umformverhaltens, hat hier zu Abweichungen geführt. 
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Mithilfe der Fließkurven wird ein Modellansatz entwickelt, der aus Teilen des Freiberger Fließ-
kurvenansatz abgeleitet ist. Die Simulationsfunktionen dieses Ansatzes basieren auf physika-
lischen Gesetzmäßigkeiten und bieten durch ihre hohe Anzahl an Fit-Parametern optimale 
Voraussetzungen, das besondere Ver- und Entfestigungsverhalten des Untersuchungswerk-
stoffs abzubilden. Dieses zeichnet sich durch einen Wechsel in der Aktivierungsenergie in Ab-
hängigkeit der Temperatur aus und zeigt zudem eine sehr wirkungsvolle dynamische Rekris-
tallisation. Die Besonderheit des modifizierten teilempirischen Freiberger-Ansatzes ist der 
Einsatz von neuartigen Wichtungstermen, wodurch eine genauere Abbildung des Kalt- sowie 
Warmfließverhaltens möglich ist. Besonders hervorzuheben ist, dass damit der Fließkurven-
ansatz über den gesamten Temperaturbereich von Raumtemperatur bis 350 °C stetig differen-
zierbar ist und den Wechsel der Verformungsmechanismen im mittleren Temperaturbereich 
berücksichtigt. Die Parameter sind auf Seite 104 einzusehen. 
Die hochaufgelöste optische Dehnungsmessung bei Flachzugversuchen ermöglicht es, den 
Verlauf der senkrechten Anisotropie (LANKFORD-Parameter: t-Wert) in Abhängigkeit der lo-
kalen Umformgrade aufzuzeichnen. Über eine mittels MATLAB programmierte „Rückwärts-
Analysemethode“ ist dies genau im Bereich der Einschnürung für ein definiertes Messraster 
erfolgt. Diese außergewöhnliche Auswertemethode ermöglicht es, dass das orthotrope Um-
formverhalten in Anlehnung an die FEM lokal diskretisiert aufgezeichnet und für die exakte 
Modellbildung genutzt werden kann. Das unterscheidet das im Rahmen der vorliegenden Ar-
beit entwickelte Modell von bisherigen Ergebnissen im Schrifttum, die bis dato mit konstanten 
Anisotropiewerten rechnen. Der Untersuchungswerkstoff zeichnet sich durch eine hohe senk-
rechte Anisotropie mit 2,7 < t < 3,2 im Ausgangszustand aus. Im Laufe der Umformung stellt 
sich für hohe Umformgrade von 0 > 0,5 ein nahezu isotropes Umformverhalten mit t ≈ 1,14 
ein. Damit wird aufgezeigt, dass die Modellierung mit konstanten Anisotropiewerten unmög-
lich zu exakten Ergebnissen führen kann, weil die hohen t-Werte zu Beginn der Umformung 
die Ausdünnung des Werkstoffs verzögern. In der vorliegenden Arbeit wird aufgezeigt, wie 
die umformgradabhängigen HILL‘48-Modellkoeffizienten die Fließfläche in Abhängigkeit des 
anisotropen Verfestigungsverhaltens abbilden. Besonders hervorzuheben sei, dass auf diese 
Weise die eingeschränkte Umformbarkeit in Blechdickenrichtung, wie sie für basaltexturierte 
Magnesiumbleche bekannt ist, exakt abgebildet werden konnte. Der Gültigkeitsbereich ent-
spricht dem zuvor ermittelten Modellansatzes für das Ver- und Entfestigungsverhalten. Die 
entwickelte Näherungsgleichung und die zugehörigen Parameter sind auf Seite 105f. einzuse-
hen. 
Mithilfe von in situ Zugversuchen im Rasterelektronenmikroskop wird das makroskopisch 
gemessene Umformverhalten vor dem Hintergrund mikromechanischer Mechanismen disku-
tiert. Durch verschiedene Probengeometrien wird der Triaxialitätsfaktor H gezielt genutzt, den 
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lokalen Belastungszustand zu variieren. Vor allem vor dem Hintergrund der Schädigungsmo-
dellierung erhält die Diskussion über den Spannungszustand eine übergeordnete Rolle. Es wird 
aufgezeigt, wie die kristallografische Gleitung, das Korngrenzengleiten als auch Ver- und Ent-
festigungsprozesse die mechanische Reaktion des Untersuchungswerkstoffs prägen. So haben 
gekerbte Zugproben und einachsige Zugproben ein nahezu identisches Erscheinungsbild an 
der Oberfläche, mit Gleitlinien im 45°-Winkel zur Belastungsrichtung. Scherzugproben hinge-
gen sind durch Gleitlinien entlang der Belastungsrichtung geprägt, sowie von einer starken 
Verzerrung und Rotation der einzelnen Körner betroffen. Die Zwillingsbildung scheint sich 
nicht an der freien Oberfläche zu äußern, stattdessen überwiegt eine stark inhomogene Deh-
nungsverteilung. Nur bei 350 °C ist das Erscheinungsbild stattgefundener dynamischer Rekris-
tallisation erkennbar, was bisher so nicht im Schrifttum dokumentiert ist. Die Temperatur zeigt 
während dieser in situ Untersuchung einen deutlichen Einfluss auf die Aktivität mikromecha-
nischer Mechanismen. 
Letztlich wird nachgewiesen, dass der Untersuchungswerkstoff von Raumtemperatur bis 
350 °C die duktilen Schädigungsmechanismen der Porenbildung, des Porenwachstums sowie 
der Porenkoaleszenz aufweist. Die fein verteilten Partikel zweiter Phase liefern die dafür not-
wendigen Keimstellen. Partikel > 5 µm werden durch die Umformung zerbrochen und lösen 
dann die Bildung von Poren durch das Ablösen von der Matrix aus. Kleinere Partikel lösen 
sich direkt von der Matrix, ohne zu zerbrechen. Der hohe Anteil von Poren ohne Kontakt zu 
Partikeln lässt jedoch vermuten, dass neben der partikelinduzierten Porenbildung, das Versa-
gen an Korn- und Zwillingsgrenzen als zweiter wichtiger Mechanismus zur Porenbildung bei-
getragen hat. Mithilfe von rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen wird der lokale Po-
renvolumenanteil in Flachschliffen geprüfter Mikrozugproben bestimmt. Über das Verfahren 
der VORONOI-Zerlegung wird der lokale Porenvolumenanteil mit der lokalen Dehnung, welche 
über eine Bildkorrelation gemessen wurde, in Bezug gesetzt. Im Ergebnis steht die experimen-
telle Parametrisierung des gekoppelten Schädigungsmodells nach GURSON, TVERGAARD und 
NEEDLEMAN (GTN-Modell) von Raumtemperatur bis 350 °C. Es ist von hoher Relevanz, dass 
diese Lücke in der experimentellen Ermittlung von Schädigungsparametern für ein Magnesi-
umfeinblech geschlossen werden konnte, weil damit auch Vergleichswerte für etwaige zukünf-
tige Untersuchungen zur Verfügung gestellt werden. Sie sind auf Seite 137 einzusehen. 
Über Versuche an einer biaxialen Prüfapparatur können definierte Dehnungszustände ein-
gestellt werden. Die Einstellung verschiedener Dehnungszustände erfordert eine speziell an 
das Vorhaben angepasste neuartige Probengeometrie. Diese wird zur Erreichung einer homo-
genen Temperatur- und Umformgradverteilung mithilfe der numerischen Simulation opti-
miert, wobei die lokale Erwärmung im Messbereich anstelle einer Ausdünnung genutzt wird. 
Die neuentwickelten Kreuzzugproben werden ebenso wie Flachzugversuche und NAKAJIMA 
Tiefungsversuche zur Validierung des Verformungs- und Schädigungsmodells eingesetzt. 
  6.5    VALIDIERUNG DES GEKOPPELTEN SCHÄDIGUNGSMODELLS 
 157 
Die vorgestellten Ergebnisse zeigen auf, dass ein experimentell validierter, gefüge- und me-
chanismenbasierter Parametersatz für die numerische Verformungs- und Schädigungssimula-
tion von AZ31 Feinblech über einen großen Temperaturbereich möglich ist. Es sollte jedoch 
erwähnt werden, dass auch andere anisotrope Modellansätze, bspw. nach BARLAT oder BANA-
BIC, auf ähnliche Weise parametrisiert werden können. Dasselbe ist für andere gekoppelte 
Schädigungsmodelle denkbar, denn im Schrifttum liegen diverse Weiterentwicklungen vor, 
welche genutzt werden können, die speziellen Charakteristika der hexagonalen Kristallgit-
terstruktur, die bis dato nicht bekannt waren, angemessen zu berücksichtigen. Hiermit ist spe-
ziell gemeint, dass Poren beim untersuchten AZ31 Feinblech zu großen Teilen an Korn- und 
Zwillingsgrenzen entstanden. 
Ein direkter Bezug zu den mikromechanischen Mechanismen der Umformung konnte 
durch die in situ Zugversuche im Rasterelektronenmikroskop in Abhängigkeit des Belastungs-
zustands nur zum Teil bestätigt werden. Eine abgesicherte Statistik über aktive Gleitsysteme 
und die Kornorientierung an der Oberfläche im Vergleich zu Mikrostrukturmodellen, bspw. 
zur Texturevolution, sollte die notwendige quantitative Unterstützung bei der Validierung bie-
ten. Dafür wäre die Untersuchung eines größeren Bereichs von Interesse, da sich die lokalen 
mikromechanischen Mechanismen für verschiedene makroskopische Spannungszustände in 
den vorliegenden Ergebnissen kaum unterschieden haben. 
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Lateinische Symbole 
 
Symbol Bezeichnung Einheit 
Ìi Bruchdehnung, 80 mm Messlänge -  Atomabstand nm  Höhe einer hexagonalen Elementarzelle nm ¬ Schädigungsmaß - ¬1234 kritische Schädigung -  Elastizitätsmodul GPa ,119  Spur des effektiven Dehnratentensors s-1 ¦ Porenvolumenanteil (allg.) - ¦∗ effektiver Porenvolumenanteil - ¦i Initialporendichte - ¦,° Porenbildungsrate - ¦ Porenvolumenanteil zum Versagenszeitpunkt - ¦¶ krit. Porenvolumenanteil für Koaleszenz - ¦² Volumenanteil Partikel zweiter Phase - ¦,Ä Porenwachstumsrate - n erste Hauptinvariante - o	 zweite deviatorische Spannungsinvariante - o
 dritte deviatorische Spannungsinvariante -  Fließspannung MPa 1Â:4 Ansatz der Kaltfließspannung MPa 1¾ Fließspannung des kombinierten Ansatzes MPa 1234 Fließspannung zu Beginn der DRX MPa ³³ò Fließspannung bei angeschlossener DRX MPa © reibungskorrigierte Fließspannung MPa 6Â2 Ansatz der Warmfließspannung MPa 6 Umformwiderstand MPa  Lode-Parameter - F Dehnratenempfindlichkeit -  SCHMID-Faktor -  Materialkonstante für die Bestimmung von $ - h Verfestigungsexponent - h3 Normalenvektor einer Schnittfläche - 
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q Spannungszustandsparameter - ê Aktivierungsenergie kJ/mol 1Â:4 effektive Aktivierungsenergie der Kaltumformung kJ/mol 6Â2 effektive Aktivierungsenergie der Warmumf. kJ/mol ³³ò effektive Aktivierungsenergie im GGZ kJ/mol A Spannungszustandsparameter -  allgemeine Gaskonstante J/(mol K)  Zugfestigkeit MPa 9 Streckgrenze MPa tè LANKFORD-Koeffizient, senkrechte Anisotropie - t Spannungszustandsparameter - ∆t ebene Anisotropie - t mittlere senkrechte Anisotropie - k Spannungsdeviator MPa ­ Flächenanteil aller Defekte - ² Normalverteilung - . Temperatur (allg.) K ¨ Volumen (allg.) mm3 




Symbol Bezeichnung Einheit 
 Stapelfehlerenergie J/cm2 l Wichtungsterm des komb. Fließkurvenansatzes - l3m KRONECKER-Delta - l6 Wichtungsterm für die Warmfließspannung - % Dehnung (allg.) - %¶ lokale Dehnung der Porenkoaleszenz - % lokale Dehnung der kritischen Porendichte - %³° Dehnungsanteil des Korngrenzengleitens - %ÁY/ Gesamtdehnung - %, Dehnrate s-1 %² mittlere Dehnung der Porenbildung - %  ̅9 effektive plastische Dehnung - 
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%̅, 9 effektive plastische Dehnrate s-1 H Triaxialität des Spannungszustandes - 5 Verfestigungsrate MPa 5 Lode-Winkel - 5̅ normierter Lode-Winkel -   Temperatur (allg.) °C   Übergangstemp. des komb. Fließkurvenansatzes °C  Winkel zwischen Beanspruchung und GE-Normale °  Winkel zwischen Beanspruchung und Gleitrichtung ° Í Reibwert - N Querkontraktionszahl -  normiert dritte Spannungsinvariante - M Kreiszahl -  Dichte g/cm3  Spannung (allg.) MPa i einachsige Fließspannung MPa  biaxiale Fließspannung MPa 3 Hauptspannungskomponenten MPa 33 Normalspannungskomponenten MPa 3m Spannungskomponenten MPa 1234 kritischer Spannungswert MPa  mittlere Spannung MPa ¿ Normalspannung MPa 2 Radialspannung MPa 4 Tangentialspannung MPa | Vergleichsspannung MPa 6 wahre Spannung MPa ⃗ CAUCHY-Spannungstensor MPa ¯3m Tensor der effektiven Spannungen MPa  Schubspannung (allg.) MPa 3m Schubspannungskomponenten MPa 1234 kritische Schubspannung MPa Â] größte Schubspannung MPa Φ Fließpotential MPa 0 Umformgrad (allg.) - 0 Hauptformänderung - 0	 Nebenformänderung - 
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0
 Dickenumformgrad aus 0 und 0	  - 0° Bruchumformgrad - 0 Umformgrad in Breitenrichtung (Blech) - 0­ Umformgrad zu Beginn der Schädigung - 0³³ò Umformgrad bei abgeschlossener DRX - 01234 kritischer Umformgrad für DRX - 0: Umformgrad in Längenrichtung (Blech) - 0:¾1 lokaler Umformgrad - 0/ Umformgrad in Dickenrichtung (Blech) - 0| Vergleichsumformgrad - 06 Übergangsumformgrad für Warmfließkurven - 0,  Umformgeschwindigkeit s-1 
 
Abkürzungen und Akronyme 
 
Abkürzung Bezeichnung 
Al Element Aluminium 
AS Antriebseite eines Walzgerüsts 
BS Bedienseite eines Walzgerüsts 
Ca Element Kalzium 
CDM gekoppelte Schädigungsmodelle (engl. continuum damage mechanics) 
CDRX kont. Rekristallisation (engl. discontinuous dynamic recrystallization) 
CRSS kritische Schubspannung (engl. critical resolved shear stress) 
Cu Element Kupfer 
DDRX diskont. Rekristallisation (engl. discontinuous dynamic recrystallization) 
DIC Digitale Bildkorrelation (engl. digital image correlation) 
DRV dynamische Erholung (engl. dynamic recovery) 
DRX dynamische Rekristallisation (engl. dynamic recrystallization) 
EB Entnahmebereich des Schmelzofens 
EBSD Elektronenrückstreubeugung (engl. electron backscatter diffraction) 
EDS energiedispersive Röntgenspektroskopie 
Fe Element Eisen 
FEM Finite Elemente Methode 
FLC Grenzformänderungskurve (engl. forming limit curve) 
FLD Grenzformänderungsschaubild (engl. forming limit diagram) 





GGZ thermodynamischer Gleichgewichtszustand 
Gl. Gleichung, Formel 
GUI grafische Benutzeroberfläche (engl. graphical user interface) 
hdp hexagonal dichteste Kugelpackung 
KAM lokale Missorientierung (engl. kernel average misorientation) 
Li Element Lithium 
Mg Element Magnesium 
Mn Element Mangan 
NR Normalenrichtung (Bleche) 
ODF Orientierungsverteilungsfunktion (engl. orientation distribution function) 
PFA Porenflächenanteil 
PVA Porenvolumenanteil 
QR Querrichtung (Bleche) 
REM Rasterelektronenmikroskop 
ROI Messbereich (engl. region of interest) 
RT Raumtemperatur 
RVE repräsentatives Volumenelement 
Si Element Silizium 
SB Sichtbereich im Rasterelektronenmikroskop 
Sn Element Zinn 
TRC Gießwalzen (engl. twin-roll casting) 
UWS Untersuchungswerkstoff 
WR Walzrichtung (Bleche) 
WUMSI Warmumformsimulator 
ZE Zwillingsebene 
Zn Element Zink 
Zr Element Zirkon 
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Anhang 
A -  Kurzbericht AZ31 Coil 418-3 (Herstellung) 
• Gießwalzparameter 
Banddicke Temperatur der 
Schmelze 
Bandgeschwindigkeit Temperatur der Schmelze am  
Gießdüsenaustritt 
 Ofen EB  AS Mitte BS 
5,188 mm 708 °C 1,10 m/min 701 °C 694 °C 703 °C 
 
• am Gießwalzgerüst 
Walzkraft Drehmoment Walzspalt 
AS BS Oberwalze Unterwalze AS BS 
361 t 376 t 106 kNm 101 kNm 3,88 mm 3,82 mm 
 
• Thermomechanische Behandlung bis 1,0 mm Endbanddicke in chronologischer Folge 
(Bandbreite 720 mm) 
Glühbehandlung Vorwalzen Zwischenglühen Fertigwalzen 
460 °C, 1 h Heizen 
460 °C, 4 h Halten 
↓ 
440 °C, 2,5 h Kühlen 
440 °C, 7 h Halten 
↓ 
370 °C, 0,5 h Kühlen 
370 °C, 6 h Halten 
2 Stiche mit 
120 m/min 




2,0 mm (290 °C) 
 
460 °C, 1 h Heizen 
460 °C, 4 h Halten 
↓ 
440 °C, 2,5 h Kühlen 
440 °C, 7 h Halten 
↓ 
370 °C, 0,5 h Kühlen 
370 °C, 6 h Halten 
2 Stiche 
(360 °C) 2,0 mm 
↓ 100 m/min 
1,4 mm 
↓ 80 m/min 
1,0 mm (290 °C) 
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B -  Fotos Schichtstauchversuche 
 
• Mithilfe der Markierungen an den Blechronden können die Schichten mit ihrer Walz-
richtung zueinander ausgerichtet werden. 
 
 
• Die gestauchten Proben zeigen eine annähernd runde Ausprägung mit einer gleichmä-
ßigen Verteilung der einzelnen Schichten. 
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C -  Fotos händische Probenpräparation 
 
• die AccuStop-Vorrichtung erlaubt das Feinjustieren des Schleifabtrags (10 µm-Schritte) 
 
• die mittels Wachs fixierten Proben können nach dem Schleifen poliert werden 
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D -  Fotos der modifizierten 120 mm Induktionsspule 
  
• damit der Windungsabstand der Spule konstant bleibt, ist eine Hilfsvorrichtung mittels 
Kunststoff-3D-Druck hergestellt worden 
  
• einmal miteinander befestigt und mit hitzebeständiger Folie beklebt, ist die exakte 
Zentrierung der Induktionsspule inklusive Hilfsvorrichtung möglich 
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E -   Partielle Ableitungen für die gekoppelte Schädigungsmodellierung 
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